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Kapitel 1
Einleitung
Piezoelektrische Materialien werden heute vielseitig eingesetzt, unter anderem sowohl in der
Sensorik als auch in der Aktortechnik. In der Sensorik finden sie beispielsweise Anwendung
in Beschleunigungs- oder Drucksensoren. Anwendungsgebiete der Aktortechnik sind z.B. Mi-
niaturmotoren und Motoren zur Feinpositionierung. In der Akustik werden piezoelektrische
Materialien unter anderem in Ultraschallwandlern verwendet, die im Sonar von Schiffen oder
in der medizinischen Ultraschalldiagnostik eingesetzt werden [2]. In diesen Anwendungsfeldern
hat, seit seiner Entdeckung in den frühen 50’er Jahren des vergangenen Jahrhunderts, das
Mischsystem Blei-Zirkonat-Titanat (PZT) vielseitig Verwendung gefunden [3]. Dies begrün-
det sich auf seine sehr guten piezoelektrischen Eigenschaften, welche der Werkstoff erhält,
indem er durch Ausrichten der permanenten Dipole in einen gepolten Zustand versetzt wird.
Aufgrund seiner überlegenen Eigenschaften wurde PZT in zahlreichen wissenschaftlichen Ar-
beiten untersucht. Dabei wurde unter anderem die Auswirkung von mechanischer Spannung
auf das Materialverhalten betrachtet [4–12]. Diese Untersuchungen zeigten, dass mechanische
Spannungen großen Einfluss auf das Verhalten von Ferroelektrika haben können. So wurde
bespielsweise gezeigt, dass eine extern aufgebrachte mechanische Druckspannung die durch ein
elektrisches Feld induzierte Ausrichtung der Dipole in PZT nahezu vollständig unterdrücken
kann [4; 7]. Je nachdem wie das elektrische Feld und die mechanische Spannung zu einander
orientiert sind, kann die mechanische Spannung auch unterstützend auf die Ausrichtung der
Dipole im Material wirken [1; 13–15]. In weiteren Untersuchungen wurde herausgefunden, dass
auch innere Spannungen das Materialverhalten in Ferroelektrika beeinflussen können [16; 17].
In dünnen Filmen werden bespielsweise interne Spannungen durch die strukturelle Fehlanpas-
sung zwischen Film und Substrat induziert. In ferroelektrischen Volumenkeramiken können
diese Spannungen über eine Phasenumwandlung induziert werden. Eine Phasenumwandlung
von der kubischen paraelektrischen Phase in die tetragonale ferroelektrische Phase führt in
PbTiO3 zu hohen internen Spannungen, die in der Lage sind, die Keramik zu zerstören [3]. In
PbTiO3 ist der Grund für diese hohen internen Spannungen die hohe tetragonale Verzerrung
von 6 %.
Aufgrund neuer Anwendungsgebiete und Gesetzesänderungen ergab sich die Notwendigkeit,
nach Alternativen für PZT zu suchen. So führten beispielsweise neue EU-Richtlinien zur Ab-
fallregulierung in elektronischen Geräten (WEEE) [18] und zur Regulierung der Verwendung
gesundheitsgefährdender Stoffe in elektronischen Bauteilen (RoHS) [19] zu der Suche nach ei-
ner bleifreien Alternative zu PZT. In Bereichen wie der Automobilindustrie und der Luftfahrt
1
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entstand der Bedarf an piezoelektrischen Materialien, die auch bei höheren Temperaturen ein-
gesetzt werden können. So sollen in der Luftfahrt piezoelektrische Sensoren nahe am Triebwerk
platziert werden, um die Regelzeiten zu verkürzen und die Zuverlässigkeit zu erhöhen. Zur glei-
chen Zeit wird versucht, die Betriebstemperatur der Turbinen und Motoren zu erhöhen, was
eine Verringerung der Schadstoffemissionen und eine Senkung des Treibstoffbedarfs zur Folge
hat. Für piezoelektrische Aktoren sind Arbeitstemperaturen angestrebt, die im Bereich von
300℃ liegen, wobei Temperaturen um 150℃ bereits die Norm sind [20].
Die aufgrund dieser Forderungen untersuchten neuen bismutbasierten Hochtemperaturpiezo-
elektrika, wie Bi(Zn1/2Ti1/2)O3-PbTiO3, BiFeO3-PbTiO3 und Bi(Mg1/2Ti1/2)O3-PbTiO3 zei-
gen tendenziell ebenfalls hohe tetragonale Verzerrungen, bleiben aber intakt. Im besonderen
das System BiFeO3-PbTiO3 zieht dabei aufgrund seiner außerordentlich hohen tetragonalen
Verzerrung von bis zu ∼18 % Aufmerksamkeit auf sich [21]. Diese hohe tetragonale Verzerrung
lässt auf die Möglichkeit einer hohen spontanen Polarisation schließen, ist aber auch mit hohen
internen Spannungen verbunden [21–23]. Obwohl bekannt ist, dass mechanische Spannungen
einen hohen Einfluss auf das Schaltverhalten von Ferroelektrika haben, wurde der Einfluss der
tetragonalen Verzerrung auf die Eigenschaften von Ferroelektrika bisher nicht untersucht.
Ein Modellsystem, um den Einfluss der tetragonalen Verzerrung auf das Schaltverhalten von
Ferroelektrika systematisch zu untersuchen ist lanthandotiertes BiFeO3-PbTiO3 . Lanthando-
tierung ermöglicht es, die tetragonale Verzerrung über einen weiten Bereich zu variieren[24]
und erlaubt so eine systematische Studie des Einflusses der tetragonalen Verzerrung auf das
Schaltverhalten von Ferroelektrika.
In dieser Arbeit wird nun das Schaltverhalten von Ferroelektrika in Abhängigkeit der tetra-
gonalen Verzerrung am Modellsystem (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 untersucht. Die Studie
schließt sowohl elektrische als auch mechanische Belastungen ein. Auch werden strukturelle
Veränderungen als Funktion der äußeren Belastung analysiert und anschließend mit den Er-
gebnissen der elektrischen und mechanischen Messungen verglichen. Dies soll ein tiefgehendes
Verständnis vom Einfluss der tetragonalen Verzerrung auf die Eigenschaften von Ferroelektri-
ka ermöglichen. Ziel ist es, strukturelle Orientierungspunkte zu liefern, die das gezielte Design
neuer piezoelektrischer/ferroelektrischer Materialien ermöglichen.
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Grundlagen
Dieses Kapitel soll die Grundlagen für das Verständnis der hier betrachteten Thematik lie-
fern. Grundlegende Eigenschaften wie Piezoelektrizität, Ferroelektrizität und Ferroelastizität
werden dabei nur kurz erklärt. Ausführliche Beschreibungen dieser Eigenschaften können in
entsprechenden Fachbüchern [3; 25–27] nachgelesen werden.
Im Anschluss an die Beschreibung der Piezo- und Ferroelektrizität werden einige der bis-
her untersuchten Hochtemperaturpiezoelektrika1 vorgestellt. Die Einführung in das Material
BiFeO3-PbTiO3 (BF-PT) wird in einem eigenen Kapitel geschehen. Neben der Darstellung
der Eigenschaften von BF-PT werden auch mögliche Dotierungen und die damit verbunde-
nen Eigenschaftsänderungen vorgestellt. Außerdem erfolgt eine Beschreibung der bisher in der
Literatur genannten Herstellungsverfahren.
2.1 Piezoelektrizität
Piezoelektrizität ist die Eigenschaft eines Kristalls unter mechanischer Belastung σ eine Pola-
risation P auszubilden. Diese Eigenschaft wird direkter piezoelektrischer Effekt genannt. Wird
einem solchen Kristall unter Anlegen eines elektrischen Feldes E eine Dehnung S induziert, so
ist vom inversen piezoelektrischen Effekt die Rede [3; 25; 27]. Ursache für diese Eigenschaft
ist die Kristallstruktur. Nur wenn die Struktur nicht inversionssymmetrisch ist, können bei
einer Deformation der Elementarzelle die Ladungsschwerpunkte der positiven und negativen
Ionenteilgitter derart verschoben werden, dass ein Dipolmoment entsteht und sich eine ma-
kroskopische Polarisationsänderung ergibt. Von den existierenden 32 Punktgruppen besitzen
21 kein Inversionszentrum, wobei jedoch nur 20 dieser Kristallstrukturen piezoelektrisch sind.
Die Ausnahme bildet die Punktgruppe 432, welche nicht piezoelektrisch ist.
Sowohl der direkte, als auch der inverse Piezoeffekt sind lineare Effekte, die durch die Glei-
chungen 2.1 und 2.2 beschrieben werden können[25–27]
Pi = diklσkl + χijEj (2.1)
Sjk = sjklmσlm + dijkEi (2.2)
1HT-Piezoelektrika
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Pi ist die Polarisation, χij die dielektrische Suszeptibilität, dikl der piezoelektrische Tensor,
Sjk die mechanische Dehnung, σkl die mechanische Spannung, Ej das elektrische Feld und
sjklm die elastische Nachgiebigkeit. Dabei gilt, dass χ = r − 1 = 0 − 1, wobei r die relative
Permittivität und 0 die Permittivität des Vakuums ist. Für r >> 1 wird angenommen, dass
näherungsweise χ = r gilt. Die Gleichungen 2.1 und 2.2 gelten nur für den Fall, dass die
aufgebrachten mechanischen Lasten oder elektrischen Felder so klein sind, dass keine nichtli-
nearen Effekte auftreten. Für hinreichend kleine Belastungsintervalle können dann dikl und χij
als konstant erachtet werden. Andernfalls sind sie eine Funktion der aufgebrachten Belastung.
Im Falle kleiner Belastungen bestimmen sich der piezoelektrische Koeffizient d33 (reduzierte
Schreibweise von d333) und die dielektrische Permittivität 33 aus den Beziehungen 2.3 und
2.4, welche sich wiederum aus den piezoelektrischen Grundgleichungen 2.1 und 2.2 ergeben.
d33 =
(
∂P3
∂σ3
)
E,T
=
(
∂S3
∂E3
)
σ,T
(2.3)
33 =
(
∂P3
∂E3
)
σ,T
(2.4)
2.2 Ferroelektrizität und Ferroelastizität
Während in rein piezoelektrischen Materialien eine Polarisation über eine mechanische Span-
nung induziert werden kann, zeigt eine Untergruppe dieser Materialien aufgrund ihrer Struktur
eine permanente spontane Polarisation. Diese Materialien werden Pyroelektrika genannt und
zeigen eine spontane Polarisation, die gemäß Gleichung 2.5 von der Temperatur abhängt. Dabei
ist p der pyroelektrische Koeffizient, ∆P die Polarisationsänderung und ∆T die Temperatur-
änderung.
∆P = p ·∆T (2.5)
Diese spontane Polarisation entsteht entlang einer in der Kristallstruktur vorhandenen po-
laren Achse und wird beim Durchlaufen einer Phasenumwandlungstemperatur, der Curie-
Temperatur Tc, induziert.
In Ferroelektrika, die wiederum eine Untergruppe der Pyroelektrika darstellen, kann diese
spontane Polarisation über eine von außen angelegte elektrische und/oder mechanische Belas-
tung in ihrer Richtung verändert werden. Die möglichen Richtungen, in die die Polarisation
ausgerichtet sein kann, hängt dabei wieder von der Kristallstruktur des Materials ab. Je nach
Kristallstruktur kann die Polarisationsrichtung entlang mehrerer polarer Achsen ausgerich-
tet sein. So existieren beispielsweise für die tetragonale ferroelektrische Perowskitstruktur 6
mögliche Richtungen, in die die Polarisation ausgerichtet sein kann. In der rhomboedrischen
Perowskitstruktur existieren 8 mögliche Richtungen für die Polarisation. Wird die Polarisati-
onsrichtung verändert, so ist von „ferroelektrischem Schalten“ der Polarisation die Rede. Um
einen Schaltvorgang induzieren zu können, muss die äußere Belastung einen bestimmten Wert
übersteigen. Im Fall einer elektrischen Belastung ist dies das Koerzitivfeld Ec und im Fall von
mechanischer Belastung ist dies die Koerzitivspannung σc. Je nachdem, um welchen Winkel
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die Polarisationsrichtung gedreht wird, ist von 180°- oder 90°-Schalten (tetragonale Struktur),
bzw. von 71°-, 109°- oder 180°-Schalten (rhomboedrische Struktur) die Rede.
Neben der hier erwähnten Perowskitstruktur existieren auch noch andere ferroelektrische
Strukturen wie die Bismut-Lagen-Struktur. Diese Strukturen werden in dieser Arbeit nicht
betrachtet und werden daher auch nicht weiter behandelt.
Neben ferroelektrischen Materialien existieren auch Materialien, die bei Durchlaufen einer
Phasenumwandlungstemperatur eine spontane Dehnung erzeugen, was „Ferroelastizität“ ge-
nannt wird. Ferroelastizität muss nicht zwangsläufig gemeinsam mit Ferroelektrizität auftre-
ten. Es gibt auch ferroelastische Materialien, die nicht ferroelektrisch sind. Da diese allerdings
nicht Bestandteil dieser Arbeit sind, werden diese Materialien hier nicht weiter diskutiert.
In ferroelastischen Materialien wird das Umorientieren einer Elementarzelle mittels mecha-
nischer Spannung als „ferroelastisches Schalten“ bezeichnet. Dabei wird die Orientierung der
Elementarzelle immer um einen von 180° verschiedenen Winkel gedreht, welcher wiederum von
der Kristallstruktur abhängt. Die Vorgänge des „Schaltens“ werden in Kapitel 2.2.2 genauer
besprochen.
2.2.1 Die Perowskitstruktur
Eine für Ferroelektrika wichtige Kristallstruktur ist die Perowskitstruktur. Sie ist in Abbil-
dung 2.1 am Beispiel BiFeO3-PbTiO3 gezeigt, da sich diese Arbeit mit diesem Material be-
schäftigt. Die Perowskitstruktur besitzt die Stöchiometrie ABO3. Dabei nehmen die A-Ionen
die Ecken der Elementarzelle ein, während sich das B-Ion im Zentrum der Elementarzelle
befindet (siehe kubische Modifikation). Die Sauerstoffionen finden auf den Seitenflächen der
Perowskit-Einheitszelle Platz. Im Falle von BiFeO3-PbTiO3 besetzen die Blei- und Bismu-
tionen die A-Plätze, während das Eisen und das Titan auf dem B-Platz lokalisiert sind. Die
kubische Perowskitstruktur ist oberhalb von Tc stabil und ist zentrosymmetrisch. Das Material
ist in dieser Form nicht ferroelektrisch, sondern paraelektrisch, da die positiven und negativen
Ionenteilgitter zusammenfallen. Unterhalb der Curie-Temperatur kann ein Ferroelektrikum
mit Perowskitstruktur eine tetragonal (siehe Abb. 2.1), rhomboedrisch, orthorhombisch, mo-
noklin oder triklin verzerrte Perowskitstruktur besitzen und ist ferroelektrisch. Es kommt zu
einer Verschiebung des Zentralatoms entlang einer kristallographischen Achse, was zur Folge
hat, dass die positiven und negativen Ionenteilgitter nicht mehr zusammenfallen und sich eine
Polarisation ausbildet. Dies liegt an der potentiellen Energie, die unterhalb von Tc für eine
Verschiebung des Zentralatoms entlang einer kristallographischen Achse minimal wird.
Durch die beim Kühlen unter Tc hervorgerufene Verzerrung der vormals kubischen Perow-
skitstruktur kommt es auch zu einer spontanen Dehnung der Einheitszelle. Materialien mit
z.B. tetragonaler Perowskitstruktur können somit ferroelastische Eigenschaften besitzen.
Es gibt eine Vielzahl an Möglichkeiten, die A-, bzw. B-Plätze mit Ionen/Elementen zu be-
setzen. Die Stabilität der Perowskitstruktur lässt sich dabei über den von Goldschmidt einge-
führten Toleranzfaktor abschätzen [3; 28]. In ihn gehen die Ionenradien der in der Verbindung
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Abbildung 2.1: Schemazeichnung der kubischen und tetragonalen Perowskitstruktur am Beispiel
BiFeO3-PbTiO3 . Die kubische Struktur entspricht der Hochtemperaturphase und die tetragonale
Struktur einer Tieftemperaturphase.
enthaltenen Elemente ein. Er errechnet sich über Gleichung 2.6.
t =
rA + rO√
2(rB + rO)
(2.6)
Dabei sind rA der A-Ionenradius bzw. rB der B-Ionenradius und rO der Radius der Sauer-
stoffionen. Es ist wichtig zu erwähnen, dass der Ionenradius stark davon abhängt, wie die
Elemente in der Einheitszelle koordiniert sind und welche Oxidationsstufe das jeweilige Ele-
ment besitzt. In der Perowskitstruktur ist das A-Ion 12-fach koordiniert, während die B- und
Sauerstoffionen 6-fach koordiniert sind [20]. Die Perowskite sind in der Regel stabil, wenn
der Toleranzfaktor Werte zwischen 0,88 und 1,09 annimmt. Nach Goldschmidt bedeutet ein
Toleranzfaktor von 1, dass das gewählte System eine kubische Perowskitstruktur besitzt. In
ferroelektrischen Perowskiten kann angenommen werden, dass für t<1 das System die Tendenz
hat, eine Perowskitstruktur anzunehmen, die rhomboedrisch oder monoklin verzerrt ist. Für
t>1 liegt tendenziell eine tetragonal verzerrte Perowskitstruktur vor, wobei das Verhältnis der
Gitterparameter (c-Achse zu a-Achse) - das c/a-Verhältnis - Auskunft über die Stärke der
tetragonalen Verzerrung gibt. Es sei hier im Vorfeld darauf hingewiesen, dass die tetragonale
Verzerrung im Laufe dieser Arbeit auch kurz „Tetragonalität“ genannt werden wird. Der To-
leranzfaktor ist lediglich ein grober Richtwert und sollte mit Vorsicht genossen werden [29].
Viele Materialsysteme ändern, abhängig von Temperatur, Zusammensetzung oder äußerer Be-
lastung, die Kristallstruktur. Genaue Aussagen über die tatsächliche Kristallstruktur sind mit
dem Konzept des Toleranzfaktors nicht möglich. Auch kann über den Toleranzfaktor nicht
ermittelt werden, ob die gewählte Verbindung ferroelektrisches Verhalten zeigen wird.
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Der Vorteil der Perowskitstruktur gegenüber anderen Strukturen in Ferroelektrika ist, dass
sie im ferroelektrischen Fall mehrere polare Achsen aufweist, entlang derer die Dipole ausge-
richtet sein können. So können, z.B. unter Anlegen eines elektrischen Feldes die Dipole besser
entlang des elektrischen Feldes ausgerichtet werden. Dies ermöglicht es, einen Zustand im Ma-
terial zu induzieren, der einer Texturierung sehr ähnlich ist. Andere ferroelektrische Kristall-
strukturen, wie die Bismut-Lagen-Struktur in Bi4Ti3O12, zeigen tendenziell nur sehr geringe
piezoelektrische Eigenschaften. Diese Materialien, aber auch nicht-ferroelektrische Piezoelektri-
ka wie SiO2, benötigen eine Texturierung oder die Herstellung als Einkristall, um die piezoelek-
trischen Eigenschaften nutzen zu können. In Abbildung 2.2 sind die piezoelektrischen Koeffizi-
enten verschiedener piezoelektrischer Materialien über ihren Curie-Temperaturen aufgetragen.
Es ist zu sehen, dass die Nichtperowskite zwar hohe Curie-Temperaturen aufweisen können, je-
Abbildung 2.2: Vergleich zwischen Materialien mit und ohne Perowskitstruktur
doch nur sehr geringe piezoelektrische Koeffizienten besitzen. Niedrigere Curie-Temperaturen,
aber dafür wesentlich höhere Piezokoeffizienten, erreichen Materialien mit Perowskitstruktur.
Um noch bessere ferroelektrische Eigenschaften zu erhalten, wird es angestrebt, zwei ver-
schiedene Perowskitstrukturen nebeneinander vorliegen zu haben. In PbZrO3-PbTiO3 (PZT)
existiert beispielsweise eine nahezu temperaturunabhängige Phasengrenze bei 48 mol% PbTiO3 ,
die die rhomboedrische und die tetragonale Phase voneinander trennt [3]. Für Zusammenset-
zungen an dieser Phasengrenze liegen die rhomboedrische Phase und die tetragonale Phase
nebeneinander vor. Diese Phasengrenze wird morphotrope Phasengrenze (MPB) genannt. De-
finiert ist die MPB als Bereich struktureller Änderungen als Funktion der Zusammensetzung.
Durch die Koexistenz beider Phasen ergeben sich mehr Möglichkeiten, die Polarisation, bei-
spielsweise über ein elektrisches Feld in ihrer Richtung zu verändern, und so ein möglichst
starkes piezoelektrisches Verhalten zu induzieren. Diese Maximierung der piezoelektrischen Ei-
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genschaften im Bereich der MPB ist in Abbildung 2.3 am Beispiel von BiScO3-PbTiO3 gezeigt
[30]. Mit Annäherung an die MPB von der BiScO3-reichen Seite steigt der Wert des piezoelek-
trischen Koeffizienten d33 immer mehr an, zeigt ein Maximum an der MPB und nimmt bei
weiterer Zugabe von PbTiO3 wieder ab.
Abbildung 2.3: Eigenschaftsverbesserung im Bereich der morphotropen Phasengrenze am Beispiel
BiScO3-PbTiO3 [30]
Die genauen Gründe für die im Bereich der MPB auftretenden Eigenschaften werden bis
heute angeregt diskutiert und sind daher nicht abschließend geklärt. Ihre Existenz gilt aber
dennoch als ein Kriterium für die Erreichbarkeit guter piezoelektrischer und ferroelektrischer
Eigenschaften. In der Literatur gibt es diverse Theorien zur Ursache der besonderen Eigen-
schaften im Bereich der MPB [31–34]. Aus didaktischen Gründen werden diese Theorien jedoch
erst in Kapitel 5.2.1 erklärt. Diese werden dann direkt zur Diskussion der gemessenen Daten
herangezogen.
2.2.2 Domänenstruktur und Domänenschalten
In einer polykristallinen Keramik sind die kristallographischen Richtungen der Körner ver-
schieden zueinander ausgerichtet. Somit wird sich beim Durchlaufen der Curie-Temperatur,
die spontane Polarisation - gemäß der Symmetrie der Kristallstruktur - in der Keramik wahl-
los in die jeweils möglichen Richtungen ausbilden. Die Polarisationsrichtung innerhalb eines
Korns ist dabei nicht einheitlich, sondern es bilden sich Bereiche einheitlicher Dipolorientie-
rung aus, die ferroelektrische Domänen genannt werden. Dies ist in Abbildung 2.4 schematisch
anhand eines Korns gezeigt. Diese Domänen bilden sich aus energetischen Gründen. Die beim
Durchlaufen der Curie-Temperatur entstehende spontane Polarisation führt zu Oberflächen-
ladungen an Korngrenzen oder der Probenoberfläche. Diese generieren ein depolarisierendes
Feld Ed, das der Polarisationsrichtung entgegen gerichtet ist. Wird dieses Feld zu groß, so ist
es energetisch günstiger, in Domänen aufzuspalten. Diese Domänen werden dann durch Do-
mänenwände getrennt. Je nachdem, wie die Dipole der Domänen zueinander orientiert sind,
ist beispielsweise von 180°-, 90°-, 71°- oder 109°-Domänenwänden die Rede. Wird die Polari-
sationsrichtung in einer Domäne verändert, so wird dies „Domänenschalten“ genannt. Dabei
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Abbildung 2.4: Schematische vereinfachte Darstellung einer in einem Korn vorliegenden Domänenstruk-
tur.
sind ferroelektrisches und/oder ferroelastisches Domänenschalten der Grund für Abweichun-
gen vom linearen piezoelektrischen Effekt. Domänenschalten ist eine Abfolge von Keimbildung
und Domänenwandbewegung. Dies soll vereinfacht anhand eines 1-domänigen Korns mit einem
180°-Domänenkeim erläutert werden (siehe Abbildung 2.5) [26]. Keimbildung ist ein thermisch
aktivierter Prozess. Aufgrund von Gitterschwingungen bilden sich immer wieder verschieden
große Keime mit entgegengesetzter Polarisationsrichtung. Diese sind jedoch nicht stabil und
zerfallen wieder. Wird ein elektrisches Feld an die Probe angelegt so können diese Keime stabi-
lisiert werden. Ist das elektrische Feld stark genug beginnt der Keim zu wachsen. Dabei wächst
er, vom Feld angetrieben, zunächst in einer Vorwärtsrichtung durch das ganze Korn, woran
sich seitliches Wachstum des Keims anschließt. Domänenschalten ist der Grund für das Auf-
Abbildung 2.5: Schematische Darstellung des Domänenschaltens mit Keimbildung und Domänenwand-
bewegung am Beispiel des 180°-Schaltens[26]
treten der ferroelektrischen Hysterese. Eine solche Hysterese ist in Abbildung 2.6 (a) gezeigt.
Für eine unbehandelte, ungepolte Probe werden beim ersten feldinduzierten Aufpolen die bis
dahin noch zufällig orientierten Domänen entlang des elektrischen Feldes ausgerichtet. Dabei
fällt auf, dass die Polarisation nicht exakt bei Ec sprunghaft ansteigt, sondern dass sich schon
etwas unterhalb von Ec eine makroskopische Polarisation ausbildet. Dies liegt an der unter-
schiedlichen kristallographischen Ausrichtung der Körner und Domänen zum elektrischen Feld.
Einige der Domänen sind günstig, andere wiederum weniger günstig zum elektrischen Feld aus-
gerichtet. Dies führt dazu, dass nicht alle Domänen bei einer bestimmten Feldstärke schalten.
Es handelt sich dabei eher um eine Schaltverteilung, die ihr Maximum an Schaltvorgängen bei
Ec besitzt. Neben der Ausrichtung zum elektrischen Feld beeinflussen auch Defekte und innere
Spannungen im Material das Schaltverhalten von Ferroelektrika [16; 17; 35; 36], wobei wie-
derum die internen Spannungen und das Domänenschalten kompliziert miteinander verknüpft
sind [37]. Sind die Domänen geschaltet, läuft die Polarisation in eine Sättigung Psat. Nach dem
ersten Aufpolen wird das elektrische Feld entfernt, und es kommt zu einem leichten Rückgang
der Polarisation, der in einer remanenten Polarisation Pr bei E = 0 endet. Dieser Rückgang in
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Abbildung 2.6: Exemplarische Darstellung einer typischen Polarisationshysterese (a) [3] und einer Deh-
nungshysterese (b)
der Polarisation wird durch Rückstellkräfte wie das depolarisierende Feld Ed, Defekte im Ma-
terial oder interne Spannungen hervorgerufen. Wird das elektrische Feld entgegengesetzt an die
nun gepolte Probe angelegt, dann wird sich die Polarisation umkehren, in eine Sättigung -Psat
laufen und bei Entfernen des elektrischen Feldes in einer remanenten Polarisation -Pr enden.
Um den Zustand einer ungepolten und unbehandelten Probe zu erhalten, muss diese über ihre
Depolarisationstemperatur erhitzt werden. Dies muss nicht zwangsläufig die Curie-Temperatur
sein, auch andere gegebenenfalls existierende Phasenumwandlungen kommen dafür in Frage.
Wird die Polarisation speziell um einen von 180° verschiedenen Wert gedreht, so führt dies in
einer Perowskitstruktur mit spontaner Dehnung zu einer remanenten Dehnungsänderung im
Material. Dies ist in Abbildung 2.7 schematisch gezeigt. Wird die Polarisationsrichtung um 180°
gedreht, so ist dies nicht mit einer remanenten Dehnungsänderung verbunden (Abb. 2.7 (a)).
Bei einem Nicht-180° Schaltvorgang entsteht dagegen eine Dehnung ∆S im Material (Abb. 2.7
(b)). Durch Nicht-180°-Domänenschalten ergibt sich die so genannte „Schmetterlingshystere-
se“. Diese ist in Abbildung 2.6 (b) gezeigt. Für die unbehandelte Probe führt das Anlegen eines
elektrischen Feldes zu einem Ausrichten der Einheitszellen in Feldrichtung. Sind nahezu alle
Domänen ausgerichtet, läuft die Dehnung in eine Sättigung. Wird das elektrische Feld entfernt,
geht die Dehnung durch zurückschaltende Domänen auf einen remanenten Wert zurück. Das
anschließende Anlegen eines negativen elektrischen Feldes hat eine weitere Abnahme der Deh-
nung zur Folge, welche nach Durchlaufen eines Minimums wieder steil ansteigt. Auch hier ist
Domänenschalten verantwortlich für die Abweichungen vom linearen piezoelektrischen Effekt.
Zur Ausbildung einer Dehnungshysterese, die eine makroskopische remanente Dehnung zeigt,
ist eine remanente Dehnungsänderung beim Umorientieren der Polarisationsrichtung nötig,
so wie sie durch Nicht-180°-Schalten hervorgerufen wird. Daher kann mechanische Spannung
nur Domänenschalten hervorrufen, welches von 180°-Schalten verschieden ist und so mit einer
Dehnungsänderung verbunden ist. Aufgrund dieser nicht-linearen Effekte im Bereich hoher
Feldstärken verliert das für kleine Belastungen definierte Kleinsignal-d33 aus Gleichung 2.3
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Abbildung 2.7: Schematische Darstellung von 180°- (a) und Nicht-180°-Schalten (b). Gezeigt ist ebenfalls
die beim Nicht-180°-Schalten entstehende Dehnung.
seine Gültigkeit. Um allerdings auch Piezoelektrika unter hoher elektrischer Belastung verglei-
chen zu können, wird die maximale Dehnung Smax über dem maximalen Feld Emax normiert.
Dies ergibt dann das Großsignal-d†33 gemäß Gleichung 2.7.
d†33 =
Smax
Emax
(2.7)
Ist dieser Wert hoch, so wird mit wenig elektrischem Feld eine hohe mechanische Dehnung
erzielt. Wird, um eine hohe Dehnung zu erreichen, mehr Feld benötigt oder wird trotz hohem
elektrischen Feld weniger Dehnung erreicht, so ist dieser Wert entsprechend niedriger. Es sei
an dieser Stelle erwähnt, dass dieser Wert dennoch feldabhängig ist. Daher sollten möglichst
d†33-Werte verglichen werden, die unter gleichen maximalen Feldern bestimmt wurden.
Im Rahmen der Beschreibung des Domänenschaltens wird zwischen reversibler und irrever-
sibler Domänenwandbewegung unterschieden. Die Unterscheidung zwischen diesen Prozessen
soll anhand Abbildung 2.8 durchgeführt werden. Gezeigt ist der Potentialverlauf (rote Kurve)
im Bereich einer Domänenwand. Der Potentialverlauf zeigt viele lokale Minima. Diese entstehen
durch Defekte im Material, welche die Domänenwandbewegung erschweren. Die Domänenwand
und die jeweiligen Polarisationsrichtungen sind blau dargestellt. Reversible Domänenwandpro-
zesse werden jene Bewegungen genannt, welche sich nur innerhalb eines Minimums abspielen
[38]. Eine Domänenwandverschiebung aus dem lokalen Minimum heraus wird als irreversible
Domänenwandbewegung bezeichnet. Es benötigt eine von außen angelegte treibende Kraft,
die die Domäne wieder in ihre Ausgangsposition zurückdrängt [38]. Wichtig ist, dass diese Do-
mänenprozesse keine Nukleation beinhalten. Domänennukleation ist besonders im Hochfeld-
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Abbildung 2.8: Schematische Darstellung des Potentialverlaufs zur Erläuterung der verschiedenen Do-
mänenprozesse [38].
bereich der ′(E)-Kurve von Bedeutung [38], da für E = Ec schlagartig eine große Anzahl von
Keimen stabil wird. Wird die Permittivität ′r als Funktion des elektrischen Feldes betrachtet,
lassen sich Aussagen über das Domänenschalten und die Domänenwandbeweglichkeit treffen.
Aus dem Verlauf der Permittivität können über die Rayleigh-Beziehung (siehe Gleichung 2.8)
Angaben über reversible und irreversible Domänenprozesse gemacht werden [38–45].
′r (E0) = 
′
0 + α
′ (E0 − E′t) (2.8)
In Gleichung 2.8 ist ′r die dielektrische Permittivität, ′0 die Permittivität bei Null-Feld, α′ der
Rayleigh-Parameter, E′t die Schwellenfeldstärke und E0 die maximal angelegte Feldstärke. Das
zu erwartende Verhalten ist dabei in Abbildung 2.9 gezeigt [38]. Die Rayleigh-Beziehung gilt
Abbildung 2.9: Schematische Darstellung der feldabhängigen Permittivität in ferroelektrischen Kerami-
ken über einen breiten Feldbereich [38].
dabei nur im entsprechenden Rayleigh-Bereich, in welchem irreversible Domänenwandbewe-
gungen ablaufen. Der Niedrigfeldbereich wird dabei von reversiblen Domänenwandvibrationen
und dem intrinsischen piezoelektrischen Effekt bestimmt. Im Hochfeldbereich oberhalb der
Koerzitivfeldstärke Ec nimmt die Anzahl stabiler Domänenkeime mehr und mehr zu. Dadurch
kommt es zu ausgeprägtem Keimwachstum. Zusätzlich findet weitreichende Domänenwandbe-
wegung statt. Diese Faktoren führen zu dem beobachteten nichtlinearen Verhalten.
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2.3 Einfluss mechanischer Spannungen auf das Verhalten von
Ferroelektrika
Die direkte Auswirkung externer mechanischer Spannung auf ein ferroelektrisches/ferroelas-
tisches Material ist ferroelastisches Domänenschalten. Das ferroelastische Verhalten dieser Ma-
terialien soll anhand von Abbildung 2.10 erläutert werden. In einer ungepolten Probe (Abb.
2.10 (a)) sind die Domänen zufällig in ihrer Polarisationsrichtung ausgerichtet. In einer gepol-
ten Probe (Abb. 2.10 (b)) sind die Domänen idealerweise alle in einer Richtung ausgerichtet
[5; 6]. Wird eine mechanische Spannung auf die Proben aufgebracht, dann ist das Verhal-
ten beider zunächst linear-elastisch (A-B in Abb. 2.10 (b)). Überschreitet die mechanische
Last die Koerzitivspannung, findet Nicht-180°-Schalten statt, und die Domänen nehmen in
diesem Fall eine Ausrichtung senkrecht zur Belastungsrichtung ein [5; 6]. Dabei weicht das
Spannungs-Dehnungs-Verhalten vom linearen Verhalten ab (C). Im Falle der gepolten Probe
ergibt sich zusätzlich noch eine Änderung in der Polarisation der Probe [5; 6]. Dabei ent-
spricht der lineare Bereich (A-B) dem linearen direkten Piezoeffekt und alle nicht-linearen
Änderungen (C) Domänenschalten. Eine Polarisationsänderung der Probe ist im ungepolten
Fall nicht messbar, da im linearen Bereich alle Domänen wahllos ausgerichtet sind, was sich
in einer Netto-Probenpolarisation von Null äußert (siehe Abb. 2.10 (a)). Oberhalb von σc
werden sich die Domänen ohne Vorzugsrichtung senkrecht zur Belastungsrichtung orientieren,
was in der Summe ebenfalls zu einer Probenpolarisation von Null führt (siehe Abb. 2.10). Es
Abbildung 2.10: Spannungs-Dehnungs-Kurven und stark vereinfacht dargestellte Domänenstrukturen
einer ungepolten (a) und einer gepolten Probe (b) [5]. Für die gepolte Probe ist ebenfalls die Polarisa-
tionsänderung über der mechanischen Last aufgetragen.
findet zwar Domänenschalten statt, die Nettopolarisationsänderung ist allerdings gleich Null.
Mit den farbig markierten Domänen sollen solche Domänen hervorgehoben werden, die einen
Schaltvorgang durchführen. Nachdem nahezu alle schaltbaren Domänen umorientiert sind,
schließt sich wieder ein linearer Bereich (D-E) an. In beiden Probentypen kann allerdings bei
Entlastung der Proben auch Rückschalten der Domänen erfolgen (siehe Abb. 2.10 (a)). Die für
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das Rückschalten verantwortlichen treibenden Kräfte sind dabei die gleichen wie in Abschnitt
2.2.2 beschrieben.
Wird ein elektrisches Feld mit einer mechanischen Spannung kombiniert, dann können sich
das elektrische Feld und die mechanische Spannung gegenseitig beeinflussen. Im Falle einer ge-
polten Probe kann ein elektrisches Feld, dass in Richtung der Probenpolarisation und parallel
zur mechanischen Druckbelastung ausgerichtet ist, das Zurückschalten der Domänen forcie-
ren. Das kann soweit gehen, dass eine zuvor erreichte Polarisationsänderung in der Probe
wieder rückgängig gemacht wird [46; 47]. Spannungs-Depolarisations-Kurven, gemessen an
PZT unter gleichzeitig angelegtem elektrischem Feld, sind in Abbildung 2.11 (a) gezeigt. Wird
beispielsweise ein konstantes Feld von 2 kV/mm an die Probe angelegt während die Spannung
aufgebracht wird, so geht bei Entlastung die Polarisation auf ihren Ursprungswert zurück [47].
Die Stärke des Rückschaltens hängt dabei vom rücktreibenden Feld ab, das der mechanischen
Abbildung 2.11: Spannungs-Depolarisations-Kurven von PZT unter angelegten elektrischem Bias-Feld
(a) und Koerzitivspannung als Funktion des gleichzeitig angelegten elektrischen Feldes [47].
Spannung entgegen wirkt. Wird wie in Abbildung 2.11 (a) das Vorzeichen des elektrischen
Bias-Feldes geändert, kann das auch dazu führen, dass bei Entlastung eine Probenpolarisation
in entgegengesetzter Richtung erzeugt wird. Die elektrische Feldstärke beeinflusst ebenfalls die
Höhe der Koerzitivspannung, die nötig ist, um ferroelastisches Domänenschalten zu induzie-
ren [47]. Dies ist in Abbildung 2.11 (b) gezeigt. Elektrisches Feld und mechanische Spannung
wirken in entgegengesetzte Richtung, wie in Abbildung 2.12 dargestellt [46; 48]. Dabei ist E
das elektrische Feld, σ die mechanische Spannung, Ps die spontane Polarisation und Ss die
spontane Dehnung. In dem hier gezeigten Belastungsfall bewirkt die mechanische Last eine
Erhöhung des Volumens der 90°-Domänen, wogegen das elektrische Feld eine Erhöhung des
180°-Domänenvolumens bewirkt. Nach Zhou et al. [47] setzen sich die Beiträge für Polarisa-
tion und Dehnung bei gleichzeitiger und parallel/antiparallel ausgerichteter elektrischer und
mechanischer Belastung wie folgt zusammen: Die Polarisation setzt sich zusammen aus einem
dielektrischen Beitrag 33E3, einem Beitrag der durch Domänenschalten erzeugten remanenten
Polarisation P3,r und dem Beitrag des direkten Piezoeffektes d33σ3. Die Dehnung setzt sich
wiederum zusammen aus einem linear elastischen Beitrag s33σ3, einem Beitrag der aus Do-
14
2.3 Einfluss mechanischer Spannungen auf das Verhalten von Ferroelektrika
Abbildung 2.12: Wirkungsweise des elektrischen Feldes und der mechanischen Spannung auf eine 90°-
Domänenwand [46; 48].
mänenschalten hervorgegangenen remanenten Dehnung S3,r und einem Beitrag des inversen
piezoelektrischen Effektes d33E3. Diese summieren sich auf gemäß Gleichung 2.9 und 2.10 [47].
P3 = 33E3 + P3,r + d33σ3 (2.9)
S3 = s33σ3 + S3,r + d33E3 (2.10)
So wie ein elektrisches Feld das Spannungs-Dehnungs-Verhalten beeinflussen kann, so be-
wirkt eine externe mechanische Last auch eine Veränderung im feldabhängigen piezoelektri-
schen/ferroelektrischen Verhalten. Eine mechanische Spannung wirkt sowohl verändernd auf
die ferroelektrische Polarisationshysterese als auch auf die piezoelektrische Schmetterlings-
hysterese [4; 7; 9]. In Abbildung 2.13 ist dies anhand von Lanthan-dotiertem PZT (PLZT)
unter konstanter mechanischer Belastung für beide Hysteresetypen gezeigt [4]. Durch die me-
chanische Druckspannung wird Domänenschalten mehr und mehr unterdrückt, da die me-
chanische Spannung dem elektrischen Feld entgegenwirkt. Dies bewirkt eine Stauchung der
Hysteresen, wobei die remanenten und maximalen Polarisations- und Dehnungswerte mit stei-
gender Last abnehmen. Es wird außerdem keine klare Sättigung mehr erreicht. Der Effekt der
mechanischen Last ist dabei in den Dehnungshysteresen stärker zu sehen. Dies ist der Fall, da
Dehnungshysteresen hauptsächlich durch Nicht-180°-Domänenschalten beeinflusst werden, was
wiederum durch mechanische Spannungen beeinflusst wird. Je nachdem wie die mechanische
Spannung zum elektrischen Feld ausgerichtet ist, ändert sich auch die Form der Hysteresen.
So zeigten Li et al. [1] dass sich eine starke Anisotropie in den Dehnungshysteresen ausbildet,
wenn Feldrichtung und Richtung der mechanischen Belastung senkrecht zu einander stehen.
Das bedeutet, dass in einer Feldrichtung mehr Dehnung erzeugt wird, als in entgegengesetzter
Feldrichtung. In Abbildung 2.14 ist zu sehen, wie eine solche Belastung die Dehnungshysterese
verzerrt.
Externe mechanische Spannungen können allerdings auch unterstützend auf das Verhalten
von Ferroelektrika wirken. Es zeigte sich, dass mechanische Vorlasten, die parallel zum elektri-
schen Feld ausgerichtet sind, die piezoelektrischen Eigenschaften verbessern können, wenn sie
niedrig gehalten werden [49; 50]. Es wurde anhand von PZT gezeigt, dass mechanische Vor-
lasten zwischen 0 und -40MPa zu einer Verbesserung der piezoelektrischen Eigenschaften bei
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Abbildung 2.13: Hysteresen der dielektrischen Verschiebung und Dehnungshysteresen von PLZT gemes-
sen unter einer konstanten Drucklast von 0, -30 und -60MPa [4].
kombiniert mechanischer/elektrischer Belastung führen. Dies wurde vermehrtem Nicht-180°-
Schalten, sowie einem veränderten Domänenzustand unter Vorlast zugesprochen.
Granzow et al. [13; 14] zeigten, dass eine radiale mechanische Belastung senkrecht zur Rich-
tung des elektrischen Feldes unter anderem zu einer höheren Polarisation und einer niedri-
geren Koerzitivfeldstärke führt. Dies ermöglicht das Polen von Ferroelektrika bei niedrigeren
Feldstärken. Dies ist in Abbildung 2.15 gezeigt. Dabei ist deutlich zu sehen, wie mechanische
Spannung zu einer erhöhten Polarisation und einem erniedrigten Koerzitivfeld führt. Diskutiert
wurde dieses Verhalten über die verschiedenen Domänenschaltvorgänge. Es wurde angenom-
men, dass durch die mechanische Spannung alle Domänen parallel zur Feldachse orientiert sind
und dass in einer belasteten Probe der Anteil an Nicht-180°-Schalten stark abgenommen hat.
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Abbildung 2.14: Piezoelektrische Dehnungshysterese unter mechanischer Druckbelastung, die senkrecht
zum elektrischen Feld ausgerichtet ist [1].
Außerdem wurde die Veränderung im Koerzitivfeld dem Einfluss der mechanischen Spannung
auf den intrinsischen Piezoeffekt zugeschrieben.
Abbildung 2.15: Polarisationshysteresen von PZT, gemessen unter radialer mechanischer Last von
75MPa und ohne Radiallast [14].
Allerdings sind nicht nur äußere mechanische Belastungen in der Lage, das Verhalten von
Ferroelektrika zu beeinflussen [16; 17]. So zeigten Kwak et al. [16], dass die durch strukturelle
Fehlanpassung zwischen Substrat und ferroelektrischer Schicht induzierten internen Spannun-
gen die Domänenstruktur beeinflussen können. Dabei wurde gefunden, dass die Änderungen
in der Domänenstruktur zunehmen, wenn die Fehlanpassung groß ist. Nach Kwak et al. lassen
diese mechanischen Spannungen eine Aufspaltung der Domänen energetisch günstiger werden.
2.4 Bismut-basierte Hochtemperaturpiezokeramiken
Da das in dieser Arbeit betrachtete Material ein Hochtemperaturpiezoelektrikum ist, sollen an
dieser Stelle auch die bisher in der Literatur beschriebenen bismutbasierten HT-Piezoelektrika
kurz vorgestellt werden.
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Wie schon in Abschnitt 2.2.1 beschrieben, gilt als ein Kriterium für die Erreichbarkeit guter
piezoelektrischer Eigenschaften die Existenz einer morphotropen Phasengrenze (MPB) und
die Perowskitstruktur. Daher wird ein Mischsystem benötigt, dessen Komponenten in ihrer
Reinform unterschiedliche perowskitische Kristallstrukturen besitzen. Angestrebt wird eine
tetragonal-rhomboedrische Umwandlung, die im Bereich der MPB stattfindet, was sich an
das erfolgreiche Mischsystem PbTiO3-PbZrO3 anlehnt [21]. Als tetragonales Endglied hat
sich PbTiO3 als vielversprechend erwiesen. PbTiO3 besitzt eine tetragonal verzerrte Perow-
skitstruktur mit einem c/a-Verhältnis von 1,06. Die Curie-Temperatur liegt für PbTiO3 bei
490℃ [22].
Über das Konzept des Toleranzfaktors wurden von Eitel et. al [51] verschiedene Kandidaten
neuer bismutbasierter Hochtemperaturpiezoelektrika (Bi(Me)O3-PbTiO3) benannt. Hauptziel
dabei war das Erreichen piezoelektrischer Eigenschaften, die denen von PZT sehr nahe kom-
men, bei gleichzeitig höherer Curie-Temperatur. Er postulierte einen linearen Zusammen-
hang zwischen dem Toleranzfaktor des Bi-Endgliedes in Bi(Me)O3-PbTiO3 und der Curie-
Temperatur der MPB-Zusammensetzung dieser Verbindung (siehe Abbildung 2.16 (a)). In Ab-
bildung 2.16 (b) sind alle Toleranzfaktoren der bisher untersuchten bismuthaltigen Endglieder2
und die jeweiligen Curie-Temperaturen im Bereich der MPB aufgetragen. Für den Fall, dass in
einem gezeigten System keine MPB vorhanden ist, wurden die maximalen Curie-Temperaturen
aufgetragen. Ein linearer Zusammenhang kann in Abbildung 2.16 (b) nicht erkannt werden,
doch zeigen die bismutbasierten Systeme tendenziell eine höhere Curie-Temperatur als die rein
bleibasierten Systeme.
Abbildung 2.16: Toleranzfaktoren und zugehörige Curie-Temperaturen neuer bismuthaltiger Systeme
und bleihaltiger Systeme. Gezeigt ist der nach Eitel et al[51] verlaufende lineare Trend der Curie-
Temperatur (a) und der Vergleich der bereits untersuchten bismutbasierten HT-Piezoelektrika mit den
bekannten bleihaltigen Systemen (b).
Im folgenden werden nun die bisher in der Literatur erwähnten neuen bismuthaltigen Pie-
zoelektrika beschrieben. Bis auf wenige Ausnahmen wurden die in diesem Abschnitt präsen-
tierten Werte alle bei Raumtemperatur bestimmt. Tabelle 2.1 fasst diese Systeme und de-
ren Eigenschaften grob zusammen. Dabei sind die Zusammensetzungen, für die diese Werte
2in Zusammenarbeit mit Klaus Seifert
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ermittelt wurden, im Text zu finden. Auf eine Beschreibung des Mischsystems (1-x)BiFeO3-
Tabelle 2.1: Überblick über bismutbasierte Hochtemperaturpiezoelektrika mit PZT als Vergleichsma-
terial.
Material MPB
bei x
Tc
[℃ ]
d33
[ pC/N ]
Ec
[ kV/mm ]
r
Kopplungs-
faktor
k
mech.
Qualitäts-
faktor Q
PZT (donatordotiert)
[3]
0,51 330 417 1 1800 0,73 75
PMN -PZT Einkris-
tall [52–54]
? 216 1530 0,5 4850 0,93 -
(1− x)BiInO3-
xPbT iO3 [51; 55; 56]
- 582 - - <200 - -
(1− x)BiFeO3-
xPbT iO3 [21; 57; 58]
0,3 632 ∼ 8 20 ∼
500
- -
(1− x)BiGaO3-
xPbT iO3 [59]
- 495 - - 150-
225
- -
(1− x)BiScO3-
xPbT iO3 [30; 60–62]
0,64 450 460 2 2000 0,56 -
(1− x)
Bi(Zn1/2Ti1/2)O3-
xPbT iO3 [63; 64]
- 730 - - - - -
(1− x)
Bi(Zn1/2Zr1/2)O3-
xPbT iO3 [63]
- ∼ 520 - - - - -
(1− x)
Bi(Zn1/2Sn1/2)O3-
xPbT iO3 [63]
- ∼ 500 - - - - -
(1− x)
Bi(Mg1/2Ti1/2)O3-
xPbT iO3 [65; 66]
0,37 420-
525
225 5 1046 - -
(1− x)
Bi(Ni2/3Nb1/3)O3-
xPbT iO3 [67]
0,65 273 140 2,79 ∼
1100
0,22 70
(1− x)
Bi(Ni1/2Ti1/2)O3-
xPbT iO3 [68]
0,49 400 260 3,8 <2500 - -
(1− x)
Bi(Mg1/2Zr1/2)O3-
xPbT iO3 [69–71]
0,57 280 - 2,3 1387 - -
(1− x)
Bi(Mg3/4W1/4)O3-
xPbT iO3 [72; 73]
0,48-
0,62
205-
220
148 4,2 1400 - -
(1− x)
Bi(Zn3/4W1/4)O3-
xPbT iO3 [74]
- 530 - - - - -
(1− x)
Bi(Li1/3Zr2/3)O3-
xPbT iO3 [75]
- 290 78 5,9 - - -
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xPbTiO3 wird an dieser Stelle verzichtet, da dieses Materialsystem im folgenden Abschnitt
ausführlich behandelt wird.
Aufgrund der empirischen Beziehung zwischen der Curie-Temperatur und dem Toleranzfak-
tor von Verbindungen mit morphotroper Phasengrenze postulierten Eitel et al. [51], dass das
System (1-x)BiInO3-xPbTiO3 (BI-PT) ein vielversprechender Kandidat für ein neues Hochtem-
peraturpiezoelektrikum sein könnte. Es konnte jedoch keine MPB ausgemacht werden [51; 55],
wobei sich die Herstellung von phasenreinem (1-x)BiInO3-xPbTiO3 als ausgesprochen schwie-
rig erwies. Dies wird mit dem niedrigem Toleranzfaktor von BiInO3 (t = 0, 884) begründet. Für
x = 0, 2 betrug die Curie-Temperatur 582℃, wobei die piezoelektrischen Eigenschaften von
BI-PT nur sehr gering ausgeprägt sind [56]. Als Gründe dafür werden die hohen dielektrischen
Verluste genannt.
Cheng et al. [59] versuchten die Herstellung des Mischsystems (1-x)BiGaO3-xPbTiO3 . Dabei
konnte jedoch ebenfalls keine MPB gefunden werden. Des weiteren lässt sich BiGaO3 nur zu
25% in PbTiO3 lösen. Eine weitere Erhöhung der BiGaO3-Konzentration führt zur Bildung
von Pyrochlorfremdphasen. Für 20% BiGaO3 ermittelten Cheng et al. eine Curie-Temperatur
von ca. 495℃.
Eigenschaften, die denen von PZT sehr nahe kommen, besitzt das System (1-x)BiScO3-
xPbTiO3 (BS-PT). Es zeigt eine MPB bei x ≈ 0, 64 und eine Curie-Temperatur von 495℃
[30; 51; 60–62]. Die piezoelektrische Konstante liegt an der MPB mit d33 = 460 pC/N sogar
oberhalb der von donatordotiertem PZT. Auch das Koerzitivfeld liegt mit 2 kV/mm in der
Größenordnung von akzeptordotiertem PZT. So wurden aufgrund der guten Eigenschaften
viele Untersuchungen durchgeführt, um das Verhalten von BS-PT besser zu verstehen. Da-
zu gehören Untersuchungen an Einkristallen [76–79] und genaue Untersuchungen der Struk-
tur (z.B. Oktaederverkippung und Domänenstruktur) im Transmissionselektronenmikroskop
(TEM) [80; 81] oder unter Verwendung von Neutronenstreuung [61; 82]. Auch wurden Versu-
che unternommen, das Material zu modifizieren, sei es durch Dotierung oder durch Erstellung
von Mischsystemen mit anderen Perowskiten. Um die Eigenschaften von BSPT anzupassen,
wurden Dotierungen wie Lanthan, Mangan, Gallium, Niob und Zinn verwendet [83–89]. Im
Bestreben, ein neues Hochtemperaturpiezoelektrikum mit Relaxoreigenschaften zu erhalten
wurde eine Mischung aus BiScO3 und PMN-PT gewählt [90]. Auch wurden Herstellungsver-
fahren wie Sol-Gel-Synthese (für dünne Filme) und Hochdrucksynthese angewandt, um BSPT
darzustellen [91; 92]. Trotz aller Bemühungen verhindert jedoch ein grundlegendes Problem
den kommerziellen Einsatz von BSPT. Die Kosten für 1 g Scandiumoxid liegen zur Zeit bei
∼63 e, wobei der Preis für 1 g Gold derzeit bei ∼33 e liegt. Dies sind Preise, die das Material
für den kommerziellen Einsatz ungeeignet machen. Ein Versuch, die Kosten zu reduzieren,
wurde von Sterianou et al. [93] unternommen. Sie produzierten BSPT, wobei sie 50% der
Scandiumatome durch Eisen ersetzten. Dies führte jedoch dazu, dass die Werte für d33 viel
niedriger lagen als bei reinem BS-PT.
Auf der Suche nach einer Hochtemperaturpiezokeramik, die auch für die kommerzielle An-
wendung interessant ist, schlugen Randall et al. [65] das System (1-x)Bi(Mg1/2Ti1/2)O3-xPbTiO3
(BMT-PT) vor. Neben einer MPB bei x = 0, 37 zeigte sich bei dieser Bleititanatkonzentrati-
on eine piezoelektrische Konstante von d33 = 225 pC/N. Die Curie-Temperatur dieses Systems
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wurde an der MPB bei ∼ 450℃ gemessen. Problematisch ist jedoch noch das Koerzitivfeld von
5 kV/mm, denn es liegt deutlich über dem von akzeptordotiertem PZT. Zur Herstellung dieses
Systems ist es notwendig, das Material heißisostatisch zu pressen. Wird auf das von Randall et
al. verwendete heißisostatische Pressen verzichtet, können sich leicht Fremdphasen (z.B. Py-
rochlorphasen) bilden [94]. Phasenreines morphotropes BMT-PT wurde von Chen et al. [95]
über die konventionelle Mischoxidroute hergestellt, indem sie zunächst MgTiO3 synthetisier-
ten. Das MgTiO3 wurde danach zusammen mit den restlichen Oxiden zu BMT-PT kalziniert.
Sie untersuchten BMT-PT bei 25-175 °C und fanden, dass die Temperaturerhöhung zu einer
Erhöhung der erreichbaren Dehnung und Polarisation führt und gleichzeitig das Koerzitivfeld
herabsetzt. Sie erklärten dies über eine höhere Domänenwandmobilität. Die veränderte Mo-
bilität ergibt sich, da die tetragonale Verzerrung mit der Temperatur - ausgehend von c/a =
1,034 - zurück geht, was die inneren Spannungen reduziert und zusätzliches Domänenschalten
ermöglicht.
Aufgrund der Annahme, dass es ähnliche Eigenschaften besitzen müsse wie BMT-PT, wurde
von Suchomel und Davies das System (1-x)Bi(Zn1/2Ti1/2)O3-xPbTiO3 (BZT-PT) untersucht
[63]. Beobachtet wurde bei diesem System eine maximale Curie-Temperatur von ∼730℃ bei x
= 0,6. Jedoch zeigte BZT-PT keine morphotrope Phasengrenze aufgrund begrenzter Löslich-
keit des bismut-haltigen Endgliedes in PbTiO3 . Seine Struktur ist rein tetragonal, mit einem
c/a-Verhältnis von 1.11 bei 60% PbTiO3 . Da es sich bei BZT-PT um ein d0-Material handelt
[64], besitzt es jedoch eine sehr geringe Leitfähigkeit. Im Rahmen der selben Arbeit untersuch-
ten Suchomel und Davies [63] auch die Systeme (1-x)Bi(Zn1/2Zr1/2)O3-xPbTiO3 (BZZ-PT)
und (1-x)Bi(Zn1/2Sn1/2)O3-xPbTiO3 (BZS-PT). Auch bei diesen Materialien wurde aufgrund
begrenzter Löslichkeit keine MPB gefunden, und ihre maximalen Curie-Temperaturen liegen
beide im Bereich von ∼ 500℃ für 90% PbTiO3 . Auch diese Systeme besitzen hohe tetragonale
Verzerrungen. BZZ-PT zeigt bei 70% PbTiO3 ein c/a-Verhältnis von 1,08, während BZS-PT
ein c/a-Verhältnis von 1,06 erreicht.
Stein et al. [74] vermuteten, dass (1-x)Bi(Zn3/4W1/4)O3-xPbTiO3 (BZW-PT) ein ähnliches
Verhalten zeigt wie BZT-PT. Es stellte sich jedoch heraus, dass sich BZW nur zu 20 mol% in
PbTiO3 lösen lässt, bevor Pyrochlorphasen auftreten. Für 20 mol% BZW in PbTiO3 wird eine
Curie-Temperatur von 530℃ angegeben. Eine weiter gehende Untersuchung der piezoelektri-
schen Eigenschaften erfolgte nicht.
Snel et al. und Stringer et al. untersuchten auch das System (1-x)Bi(Mg3/4W1/4)O3-xPbTiO3
(BMW-PT) [72; 73]. Es zeigt ein d33 von 148pm/V und besitzt eine morphotrope Phasengrenze
bei ca. 0,48 mol% PbTiO3 . Dabei verhält sich BMW-PT unterhalb von 0,7 mol% PbTiO3 wie
ein Relaxormaterial. BMW-PT besitzt im Bereich der MPB eine Curie-Temperatur von nur
220℃. Bei diesem Material wurden jedoch hohe elektrische Verluste festgestellt. Auch ist das
Koerzitivfeld mit 4,2 kV/mm recht hoch.
Ein weiteres System mit zwei verschiedenen Ionen auf dem B-Platz des bismutbasierten End-
gliedes ist (1-x)Bi(Ni2/3Nb1/3)O3-xPbTiO3 (BNN-PT). Es wurde von Zhang et al. untersucht
[67] und zeigt eine morphotrope Phasengrenze zwischen 0, 625 < x < 0, 65, zusammen mit einer
Curie-Temperatur von ca. 273℃. Bei x = 0,65 liegt der piezoelektrische Koeffizient von BNN-
PT bei d33=140 pC/N und das Koerzitivfeld dieses Materials bei rund 3 kV/mm. Das größte
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Problem dieser Verbindung ist die hohe Leitfähigkeit, die das Polen des Materials erschwert.
Sie wird auf „Elektronensprünge“ zwischen den Nickelionen zurückgeführt. Diese Sprünge sind
möglich, da das Nickel seinen Oxidationszustand leicht wechseln kann (Ni2+ ↔ Ni3+). Über
eine Dotierung des Systems mit Mangan oder Magnesium konnten diese Probleme vermindert
aber nicht gänzlich beseitigt werden [67].
Ein System, bei dem das Niob-Atom des BNN-PT durch Titan ersetzt wurde, ist
(1-x)Bi(Ni1/2Ti1/2)O3-xPbTiO3 . Es konnte für dieses System eine morphotrope Phasengren-
ze bei 49 mol% PbTiO3 gefunden werden. Dabei wurde die Curie-Temperatur an der MPB
zu 400℃ bestimmt [68]. Choi et. al [68] ermittelten den piezoelektrischen Koeffizienten der
MPB-Zusammensetzung zu d33=260 pC/N und das Koerzitivfeld zu 3,8 kV/mm. Dabei ist
das Materialverhalten ähnlich zu dem von BMT-PT. Negativ ist allerdings, wie bei seinem
Verwandten BNN-PT auch, die durch Nickel hervorgerufene hohe Leitfähigkeit. Choi et al.
konnten diese jedoch über eine Dotierung mit 0,3 Gew% MnO2 etwas vermindern, was jedoch
auch eine Verringerung von d33 auf 180 pC/N zur Folge hatte.
Shabbir et al. [69] untersuchten ein System mit Magnesium und Zirkonium auf dem B-
Platz mit dem Ziel, eine zu BS-PT vergleichbare Hochtemperaturpiezokeramik zu erhalten.
(1-x)Bi(Mg1/2Zr1/2)O3-xPbTiO3 besitzt eine morphotrope Phasengrenze zwischen 0, 54 < x <
0, 57. Das Koerzitivfeld für diese Zusammensetzung beträgt ∼ 2, 3 kV/mm, und die maxi-
male dielektrische Konstante liegt bei ∼ 1387. Es wurden auch schon erste Versuche unter-
nommen diese Verbindung durch BiFeO3 zu modifizieren [70], der Fokus lag dabei allerdings
hauptsächlich auf möglichen Änderungen in der Struktur des Materials. Diese Untersuchun-
gen zeigten z.B., dass sich mit zunehmendem BiFeO3 -Gehalt das c/a-Verhältnis vergrößert
(1, 018 → 1, 045). Die Erforschung von (1-x)Bi(Mg1/2Zr1/2)O3-xPbTiO3 ist noch nicht abge-
schlossen und dauert zur Zeit noch an [69].
Systeme basierend auf der Zusammensetzung (1-x)Bi(Li,Me)O3-xPbTiO3 (Me = Zr4+, Ti4+,
Mn4+, Sn4+, Nb5+, Ta5+) wurden von Chen et al. [75] untersucht. Dabei zeigte sich, dass keines
dieser Materialien eine morphotrope Phasengrenze besitzt, wobei eine rein tetragonale Struk-
tur gefunden wurde. Dabei sind aufgrund geringer Löslichkeit die Systeme mit Me = Sn4+,
Nb5+, Ta5+ nicht phasenrein herstellbar. Die tetragonale Verzerrung der übrigen Systeme
ist - bei x = 0,7 - mit 1,06 ((1-x)Bi(Li1/3Ti2/3)O3-xPbTiO3 ), 1,059 ((1-x)Bi(Li1/3Mn2/3)O3-
xPbTiO3 ) und 1,036 ((1-x)Bi(Li1/3Zr2/3)O3-xPbTiO3 ) hoch im Vergleich zu PZT (PZT: c/a
= 1,022[96]). Daher untersuchten sie nur (1-x)Bi(Li1/3Zr2/3)O3-xPbTiO3 (BLZ-PT) weiter, da
sie vermuteten, dass die anderen Systeme aufgrund einer zu hohen Tetragonalität keine guten
piezoelektrischen Eigenschaften zeigen können. In ihren Untersuchungen zu den piezoelektri-
schen Eigenschaften von BLZ-PT fanden sie für x = 0,7 ein hohes Koerzitivfeld von 5,9 kV/mm
und ein d33 von 78 pC/N. Die Curie-Temperatur betrug für x = 0,7 nur 290℃. Über Lanthan-
dotierung von 10 mol% des A-Platzes konnten sie das Koerzitivfeld auf 4,9 kV/mm reduzieren.
Sie führten ebenfalls temperaturabhängige Dehnungsmessungen durch und fanden die gleichen
temperaturinduzierten Eigenschaftsverbesserungen, wie sie auch bei BMT-PT gefunden wur-
den.
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2.5.1 Eigenschaften
Das Endglied BiFeO3 gehört zu der Familie der Multiferroika, es besitzt sowohl ferroelektri-
sche als auch antiferromagnetische Eigenschaften [97]. In seiner Volumenform besitzt es eine
rhomboedrisch verzerrte Perowskitstruktur (Raumgruppensymbol R3c) [98] mit Bismut auf
dem A-Platz und Eisen auf dem B-Platz. Die ferroelektrischen Eigenschaften gehen dabei vom
Bismut aus, während das Eisen für die antiferromagnetischen Eigenschaften verantwortlich
ist [98]. BiFeO3 besitzt eine sehr hohe Curie-Temperatur von Tc = 836℃ [99]. Jedoch zeigt
BiFeO3 auch eine hohe Leitfähigkeit, die es schwierig macht, ein ausreichend starkes elektri-
sches Feld aufzubauen, das dieses Material in einen gepolten Zustand versetzen kann [99].
Wang et al. [100] zeigten jedoch an dünnen BiFeO3-Filmen, dass Auslagern bei 800℃ unter
konstantem Sauerstofffluss die elektrische Leitfähigkeit stark reduzieren kann. Als Grund für
die Leitfähigkeit wurden der Übergang des Eisens von Fe2+ zu Fe3+ und die Konzentration an
Sauerstoﬄeerstellen angegeben.
Das Mischsystem aus rhomboedrischem BiFeO3 und tetragonalem PbTiO3 ((1-x)BiFeO3-
xPbTiO3 (BFPT)) wurde zum ersten Mal von Venevstev et al. [58] vorgestellt und un-
tersucht. Es besitzt eine morphotrope Phasengrenze, die von Fedulov et al. [21] für ∼ 70
mol% BiFeO3 gefunden wurde. Auf der BiFeO3 -reichen Seite besitzt BF-PT eine rhomboe-
drische (Raumgruppensymbol: R3c, mit Oktaederverdrehung) und auf der PbTiO3 -Seite eine
tetragonale (Raumgruppensymbol: P4mm) Struktur [101]. Fedulov et al. untersuchten das
gesamte Phasendiagramm von BF-PT, das in Abbildung 2.17 dargestellt ist. TN gibt die Néel-
Abbildung 2.17: Phasendiagramm des Systems (1-x)BiFeO3-xPbTiO3 [21]. (I) tetragonal; (II) tetragonal
+ rhomboedrisch; (III) rhomboedrisch
Temperatur an, bei der die ferromagnetischen Eigenschaften verschwinden. Im Bereich der
MPB liegt sie bei ∼ 300℃. Somit gehört auch BF-PT bei Raumtemperatur zur Familie der
Multiferroika mit ferroelektrischen und schwach ferromagnetischen Eigenschaften [21]. An der
MPB liegt die Curie-Temperatur von BF-PT bei 632℃ [21; 22].
23
Kapitel 2 Grundlagen
Der Bereich der MPB in BF-PT erstreckt sich von 67,5 mol% bis 72,5 mol% Bismutfer-
rit. Dabei nimmt im Verlauf der MPB der Anteil der tetragonalen Phase mit zunehmendem
BiFeO3 -Gehalt kontinuierlich ab [21]. Erkennbar ist dies in den Intensitäten der Röntgenbeu-
gungsreflexe: Mit Erhöhung des BiFeO3 -Gehalts nehmen die Intensitäten der zur tetragonalen
Phase gehörenden Reflexe (101 und 110) ab. Gleichzeitig nimmt die Intensität derer zu, die zur
rhomboedrischen Phase gehören (110). Abbildung 2.18 zeigt schematisch, wie sich die Refle-
xintensitäten mit zunehmendem BiFeO3 -Gehalt verändern. Markant sind besonders der starke
110-Reflex der rhomboedrischen Modifikation, sowie der 101- und 110-Reflex der tetragonalen
Phase. An der MPB besitzt BiFeO3-PbTiO3 eine hohe tetragonale Verzerrung von ∼ 1, 18.
Abbildung 2.18: Darstellung der Diffraktogramme bei verschiedenen MPB-Konzentrationen [21]; (a)
tetragonale Phase bei 65 mol% BiFeO3 , (b) MPB mit 67,5 mol% BiFeO3 , (c) MPB mit 70 mol%
BiFeO3 , (d) 72,5 mol% BiFeO3 , (e) rhomboedrische Phase bei 75 mol% BiFeO3
Trotz dieser extremen Verzerrung und der dadurch hervorgerufenen mechanischen Spannun-
gen ist es möglich, intakte Proben dieses Materialsystems zu erhalten [22]. Das c/a-Verhältnis
nimmt dabei, ausgehend von reinem PbTiO3 , mit steigendem Gehalt an BiFeO3 und stei-
gender Curie-Temperatur zu [22; 102–104]. In Abbildung 2.19 (A) sind die Gitterparameter c
und a über der Zusammensetzung gezeigt [102]. Wird BiFeO3 zum PbTiO3 hinzugefügt, steigt
die Tetragonalität, also der Unterschied zwischen Gitterparameter c und a, an. Innerhalb der
morphotropen Phasengrenze ist die Änderung des c/a-Verhältnisses nur noch gering. Chen et
al. [105] stellten an Proben mit 60 mol% BiFeO3 fest, dass die starke tetragonale Verzerrung
in BF-PT mit zunehmender Temperatur wieder abnimmt. Es findet eine Volumenkontrakti-
on statt, d. h. das Material besitzt einen negativen thermischen Ausdehnungskoeffizient. Dies
setzt sich gleichmäßig bis zur Curie-Temperatur fort. Oberhalb von Tc ist c/a = 1, da hier eine
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kubische Perowskitstruktur vorliegt. Abbildung 2.19 (B) zeigt, wie sich Gitterparameter und
Volumen der Elementarzelle mit der Temperatur verändern. Elektrische Charakterisierungen
Abbildung 2.19: A: Änderung der Gitterparameter als Funktion des BiFeO3 -Gehalts [102]; B: Änderung
der Gitterparameter mit steigender Temperatur (für 60 mol% BiFeO3 ) [105]
an undotiertem BF-PT mit Zusammensetzungen im Bereich der morphotropen Phasengrenze
und im rhomboedrischen bzw. tetragonalen Phasengebiet wurden von Comyn et al. [106] durch-
geführt. Es wurden sowohl die Dehnung als auch die Polarisation als Funktion des elektrischen
Feldes gemessen. Hauptproblem bei diesen Messungen sind zum einen die hohe Koerzitiv-
feldstärke von Ec ≥ 15 kV/mm und die hohe elektrische Leitfähigkeit bei hohen Feldstärken
[106]. Die Ergebnisse der Messungen für 70 mol% und 80 mol% BiFeO3 sind in Abbildung
2.20 dargestellt. Die Hysteresen der anderen Kompositionen sind nicht gezeigt, da sie sehr
den Hysteresen von 70 mol% BiFeO3 ähneln. Die Komposition bei x = 0, 3 liegt im Bereich
Abbildung 2.20: Polarisation und Dehnung als Funktion des elektrischen Feldes für (1-x)BiFeO3-
xPbTiO3 mit x = 0, 3 (a und b) und x = 0, 2 (c und d) [106]
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der morphotropen Phasengrenze, während bei x = 0, 2 eine rhomboedrische Struktur vorliegt.
Comyn et al. zeigten mit Ihren elektrischen Messungen, dass dieses Material piezoelektrisch
ist. Als Maß für die Stärke des piezoelektrischen Effektes wird der piezoelektrische Koeffizient
d33 herangezogen. Die höchsten Werte von d33 wurden für x = 0, 3 mit 160 pm/V erzielt.
Comyn et al. bestimmten d33 aus der Steigung am Punkt E = 0 der Dehnungshysterese. Die-
se d33-Werte und die zugehörigen piezoelektrischen Dehnungshysteresen wurden jedoch erst
erreicht, wenn die beim Messen der Dehnungshysteresen angelegte maximale elektrische Feld-
stärke zwischen 17 kV/mm und 20 kV/mm lag. Bei niedrigeren maximalen Feldstärken zeigte
sich nur Elektrostriktion, eine quadratische Abhängigkeit der Dehnung vom elektrischen Feld.
Ihr Effekt ist im Vergleich zur Piezoelektrizität gering und tritt bei allen isolierenden Mate-
rialien auf. Eine Sättigungspolarisation wurde selbst bei hohen elektrischen Feldstärken nicht
erreicht. Die Polarisationshysterese ist um den Nullpunkt eingeschnürt. Besonders ausgeprägt
ist dieses Verhalten für Proben bei x = 0, 2, bei denen auch der piezoelektrische Effekt nur sehr
gering ist. Bei dieser Zusammensetzung bedarf es extrem hoher Feldstärken (E≥ 20 kV/mm),
um piezoelektrisches Verhalten zu induzieren.
Diese Untersuchungen konnten nicht zeigen, welche Dehnungen durch Nicht-180°-Domänen-
schalten erreicht werden können. Die Existenz von ferroelastischem Domänenschalten wurde
von Woodward et al. [101] vorgeschlagen. Woodward verwendete gesinterte Proben der Zu-
sammensetzung x = 0, 3, von denen er einen Teil wieder zerkleinerte. Er unterschied zwischen
unzerstoßenen, zerstoßenen Proben und zerstoßenen Proben, die ergänzend kurz über Tc getem-
pert und im Ofen abgekühlt wurden. Eine weitere Unterscheidung fand zwischen der Oberfläche
und dem Volumen der unzerstoßenen Proben statt. Es zeigte sich, dass die Oberfläche und das
Volumen der unzerstoßenen Proben nur rhomboedrische Struktur besitzen. Die zerstoßenen
Proben zeigten dagegen tetragonale Reflexe, die durch das Tempern wieder verschwinden. Die
von Woodward gemessenen Diffraktogramme sind in Abbildung 2.21 dargestellt. Woodward
schloss daraus, dass das Zerstoßen der Proben eine spannungsinduzierte Umwandlung von
der rhomboedrischen in die tetragonale Kristallstruktur induziert. Weiter folgerte er, dass die
rhomboedrische Phase die Gleichgewichtsphase darstellt, da die Reflexe der tetragonalen Pha-
se nach dem Tempern verschwinden. Untersuchungen am Transmissionselektronenmikroskop
(TEM) zeigten, dass an der MPB innerhalb eines Korns sowohl rhomboedrische Domänen als
auch tetragonale Domänen vorliegen. Er schloss daraus, dass seine Methode der Probenprä-
paration Spannungen in der Probe erzeugte, die die tetragonale Phase stabilisieren.
Untersuchungen zum ferroelastischen Verhalten von (1-x)BiFeO3-xPbTiO3 wurden von Koun-
ga et al. [107] durchgeführt. Es wurden Spannungs-Dehnungskurven und R-Kurven aufgenom-
men. Aus den Spannungs-Dehnungskurven wurden die Koerzitivspannung und der E-Modul
bestimmt. Der E-Modul ergibt sich dabei aus der Steigung des linear elastischen Bereichs.
Die Koerzitivspannung wurde bestimmt für die Spannung, bei der eine inelastische Dehnung
von 0,02 % erreicht ist. Die untersuchten Zusammensetzungen waren x=0,35, 0,3 und 0,2. Die
Spannungs-Dehnungskurven sind in Abbildung 2.22 (A) dargestellt. Es zeigte sich, dass BF-PT
mit einer Zusammensetzung von 80 mol% BiFeO3 (x=0,2) rein linearelastisches Verhalten auf-
weist. Der E-Modul dieser Zusammensetzung liegt bei 108GPa. Bei einem Anteil von 70 mol%
BiFeO3 (x=0,3) kommt es zur Abweichung vom linear elastischen Verhalten. Der Verlauf der
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Abbildung 2.21: XRD-Messung der zerstoßenen und unzerstoßenen BF-PT-Proben der Zusammenset-
zung 70 mol% BiFeO3 [101]
Abbildung 2.22: A: Spannungs-Dehnungskurven für (1-x)BiFeO3-xPbTiO3 mit x=0,2, 0,3 und 0,35; B:
R-Kurvenverhalten für (1-x)BiFeO3-xPbTiO3 mit x=0,2, 0,3 und 0,35 [107]
Spannungs-Dehnungskurven wird ferroelastischem Domänenschalten zugesprochen. Es zeigt
sich hysteretisches Verhalten, bei dem jedoch die erreichte Dehnung während der Entlastung
wieder verschwindet. Der E-Modul geht für x=0,3 auf 73GPa zurück, und die Koerzitivspan-
nung konnte zu 257MPa bestimmt werden. Das hysteretische Verhalten tritt für 65 mol%
BiFeO3 (x=0,35) stärker auf, mit dem Unterschied, dass hier eine remanente Dehnung nach
der Entlastung zurückbleibt. Der E-Modul nimmt weiter ab (E = 43GPa), und auch die
Koerzitivspannung ist mit 185MPa kleiner als bei der Zusammensetzung x=0,3. Für Zusam-
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mensetzungen, die in den Spannungs-Dehnungskurven kein rein linear elastisches Verhalten
zeigten, konnte in Messungen an CT-Proben R-Kurvenverhalten festgestellt werden. Es wurde
unterschieden zwischen unbehandelten Proben und Proben, die schon einmal belastet wurden.
Dabei beträgt die Pause zwischen zwei R-Kurvenmessungen 1, 3,5 und 18 Stunden. Wie in
Abbildung 2.22 (B) gezeigt, findet Verstärkung statt. Wird die Belastung entfernt, so zeigt
sich, dass das erreichte R-Kurvenverhalten nahezu vollständig reversibel ist. Der Riss muss
erst wieder eine gewisse Strecke zurücklegen, um entsprechende Verstärkung zu erreichen. Die
Zusammensetzung mit 80 mol% BiFeO3 (x=0,2) erreichte keine hohenWerte für den Risswider-
stand. Das R-Kurvenverhalten wird ebenfalls Nicht-180°-Schalten zugesprochen, das in einer
Prozesszone vor der Rissspitze stattfindet. Durch das Schalten entstehen Druckspannungen,
die die Rissspitze von der äußeren Belastung abschirmen und so die Verstärkung bewirken. Die
Reversibilität des R-Kurvenverhaltens und der Rückgang in der remanenten Dehnung werden
dabei über das Zurückschalten der ferroelastisch geschalteten Domänen erklärt. Als treibende
Kraft für das Zurückschalten der Domänen identifizierten Kounga et al. die starke tetragonale
Verzerrung und die daraus resultierenden inneren Spannungen [107].
2.5.2 Dotierungen
Um die Eigenschaften wie elektrische Leitfähigkeit oder Koerzitivfeldstärke von BiFeO3-PbTiO3
zu modifizieren, wurde BF-PT auf verschiedene Weise dotiert. Eine Dotierung, die auch in
Teilen dieser Arbeit betrachtet wird, ist die Verwendung von La3+. Dabei wird Bismut durch
Lanthan gemäß der Formel (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 ersetzt. Diese Substitution wurde
unter anderem von Cheng et al. [108] verwendet. Sie ersetzten zwischen 10 und 30 % der
Bismutatome durch Lanthan. Außerdem wählten sie eine Zusammensetzung im tetragonalen
Phasenbereich mit x = 0,55. Es zeigte sich, dass durch die Lanthan-Dotierung die Tetragona-
lität und die Curie-Temperatur zurückgehen. Bei 10% Lanthan betrug die Curie-Temperatur
450℃, bei 20% Lanthan 331℃ und bei 30% Lanthan nur noch 189℃. Die Zugabe von Lan-
than bewirkt auch einen Rückgang der Koerzitivfeldstärke, wodurch sich das Material leichter
in einen gepolten Zustand versetzen lässt. Die remanente Polarisation und die Dielektrizitäts-
konstante (DK) nehmen durch Zugabe von Lanthan ebenfalls zu. Für eine Dotierkonzentration
von 30 at% Lanthan können Raum-DK-Werte3 von 1050 erreicht werden. Die DK von undo-
tiertem BF-PT liegt dagegen bei ≈300. Die remanente Polarisation beträgt für diese Lanthan-
konzentration 28 µC/cm2, bei einer Koerzitivfeldstärke von 3,1 kV/mm. Sie nahmen an, dass
das Lanthan die antiferromagnetische Spinstruktur zerstört und so die Eigenschaftsänderung
hervorruft. Die Richtigkeit dieser Annahme konnte bisher jedoch nicht bestätigt werden. Der
Rückgang der Tetragonalität und der Koerzitivfeldstärke ist in Abbildung 2.23 dargestellt.
Der Rückgang der tetragonalen Verzerrung kann gut am (001)- und (100)-Reflex gesehen wer-
den. Die Aufspaltung des (100)-Reflexes nimmt mit zunehmendem Lanthangehalt ab, da der
Unterschied zwischen den Gitterparametern a und c zurückgeht.
Um speziell die Leitfähigkeit herabzusetzen, wurden von Cheng et al. [109; 110] Proben mit
Gallium dotiert, das den Platz des Eisens besetzt. Verwendet wurde diese Dotierung unter
3Frequenz f = 1 kHz
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Abbildung 2.23: Auswirkungen des Lanthans auf die Struktur (A) und die ferroelektrische Hysterese
(B) von (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 mit x = 0, 55 und y = 0, 1; 0, 2; 0, 3 [108]
anderem für Zusammensetzungen im Bereich der morphotropen Phasengrenze. Es zeigte sich,
dass Gallium die tetragonale Phase stabilisiert (siehe Abbildung 2.24 (A)). So ist zu sehen,
wie mit zunehmendem Galliumgehalt die tetragonalen Reflexe in ihrer Intensität zunehmen.
Ein weiterer Effekt ist die Erhöhung des elektrischen Widerstandes von Größenordnungen von
≈ 109Ω · cm auf ≤ 1012Ω · cm. Es wird angenommen, dass Gallium den Übergang zwischen
Fe3+ und Fe2+ unterdrückt und als weiteren Effekt die Konzentration an Sauerstoﬄeerstel-
len reduziert. Dies liegt daran, dass Gallium im Gegensatz zum Eisen nur als Ga3+ vorliegen
kann. Die Curie-Temperatur und das c/a-Verhältnis werden durch die Zugabe von Gallium
Abbildung 2.24: Stabilisierung der tetragonalen Phase mittels Galliumdotierung (A); Veränderung der
Curie-Temperatur und des c/a-Verhältnisses mittels Galliumdotierung (B) [109]
ebenfalls beeinflusst, was in Abbildung 2.24 (B) gezeigt ist. Beide Größen steigen zunächst an
und erreichen ein Maximum bei 25 at% Gallium. Bei einer weiteren Erhöhung des Galliumge-
haltes gehen sowohl die Curie-Temperatur als auch das c/a-Verhältnis wieder zurück. Cheng
et al. [109] zeigten an frischen Bruchflächen der mit Gallium dotierten Proben, dass der Bruch
vornehmlich transgranular verläuft, was auf hohe innere Spannungen hindeutet. Sie schafften
es, galliumdotierte Proben in einen gepolten Zustand zu versetzen, indem sie Proben nur zum
Teil mit Elektroden versahen [110]. Für Polungsfelder von 25 kV/mm wurden so gesättigte
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Polarisations- und Dehnungshysteresen erreicht (siehe Abbildung 2.25). Die Koerzitivfeldstär-
ke wurde zu 13 kV/mm bestimmt, während eine remanente Polarisation von 30 µC/cm2 und
eine Dehnung von 0,2 % erreicht wurden. Der piezoelektrische Koeffizient nahm für Polungs-
felder von 25 kV/mm einen Wert von 52 pC/N an. Cheng et al. vermuteten, dass durch die
nur unvollständig vorhandene Elektrode beim Polen zusätzliche interne Spannungen induziert
werden. Diese entstehen zwischen dem elektrodierten und unelektrodierten Bereich und sol-
len die magnetische Symmetrie zerstören. Dieses „Aufbrechen“ der magnetischen Symmetrie
soll eine Umwandlung in die rhomboedrische Kristallstruktur induzieren, was dann zusätzli-
che Polarisation ermöglichen soll. Ob diese Argumentation die Situation im Material richtig
beschreibt bleibt fraglich. Als Konsequenz aus den erhaltenen Daten wurden von Cheng et
Abbildung 2.25: Polarisation unter verschiedenen maximalen Feldstärken und Dehnung als Funktion
des elektrischen Feldes für 0,4Bi(Ga0,4Fe0,6)O3-0,6PbTiO3 [110].
al. [24; 111; 112] Untersuchungen von Gallium und Lanthan Co-Dotierungen unternommen
((1-x)(Bi1−yLay)(GazFe1−z)O3-xPbTiO3 ). Dabei wurde BF-PT mit 5 at% Gallium dotiert,
was den elektrischen Widerstand erhöhen sollte. Außerdem dotierten sie das Material mit 0
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- 20 at% Lanthan, um die Koerzitivfeldstärke zu senken. Dabei wurde festgestellt, dass eine
Lanthan-Substitution die Position der morphotropen Phasengrenze verschiebt. Die Verschie-
bung der MPB ist in Abbildung 2.26 dargestellt. Lanthan stabilisiert dabei die rhomboedrische
Abbildung 2.26: Verschiebung der morphotropen Phasengrenze mit steigendem Lanthangehalt [24]
Phase, und die MPB verschiebt sich zu höheren Konzentrationen an PbTiO3 . Wird die Kon-
zentration an PbTiO3 erhöht, sinkt, wie schon erwähnt, auch das c/a-Verhältnis. Weiter wurde
festgestellt, dass Lanthan den elektrischen Widerstand erhöht [24]. Erklärt wurde der erhöhte
elektrische Widerstand ebenfalls über die Sauerstoﬄeerstellen und dem durch Lanthan unter-
drückten Fe3+/Fe2+-Übergang. Elektrische Messungen an mit Lanthan und Gallium dotiertem
BF-PT wurden unter anderem von Wang et al. [113] durchgeführt und ergaben eine Koerzitiv-
feldstärke von Ec = 3-6 kV/mm und eine remanente Polarisation von Pr ∼ 20 µC/cm2. Elek-
tronenmikroskopische Aufnahmen von Bruchflächen zeigten, dass mit zunehmendem Lanthan-
Gehalt die Korngröße zunimmt. Weiter findet der Bruch vorwiegend intergranular statt [112].
Bei undotiertem BF-PT führen dagegen hohe innere Spannungen zu transgranularem Bruch.
Im dem Bestreben, die Eigenschaften von BF-PT zu verbessern, wurden noch weitere mögli-
che Dotierungen untersucht. Eine war die Dotierung mit Barium. Dabei sollte das Barium das
Blei im PbTiO3 ersetzen. Es wurden 10 at% Blei durch Barium ersetzt [114; 115]. Der Effekt
des Bariums war eine Verringerung der Curie-Temperatur und eine Erhöhung des elektrischen
Widerstands. Der Unterschied in Tc ist im Gegensatz zur Lanthandotierung vergleichsweise
gering und beträgt 40℃. Auch die Koerzitivfeldstärke ist durch Bariumsubstitution leicht
abgesenkt, während der Wert der Dielektrizitätskonstanten von ∼ 750 auf ∼ 1200 ansteigt.
Zhu et al. [116] versuchten, Teile des Fe3+ im BiFeO3 durch Titan zu ersetzen. Sie verzich-
teten dabei gezielt auf Dotierungen wie Lanthan, da dies die Curie-Temperatur herabsetzt. Sie
konnten zeigen, dass die elektrische Leitfähigkeit mit zunehmender Titansubstitution sinkt.
Sie begründeten dies ebenfalls mit der Abnahme der Sauerstoﬄeerstellenkonzentration. Diese
nimmt ab, da das Ti4+ die negative Ladung kompensiert, die durch Fe2+ hervorgerufen wird.
Die Koerzitivfeldstärke steigt jedoch mit dieser Form der Akzeptordotierung an. Die hohe
Curie-Temperatur bleibt dabei erhalten.
Im Rahmen seiner Dissertation konnte T. Schlegel die Leitfähigkeit von BF-PT um eine
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Größenordnung verringern, indem er Eisen durch Mangan ersetzte [117]. Ähnliche Ergebnisse
erzielte er für Proben, in denen Eisen durch Niob ersetzt wurde.
Comyn et al. [118] versuchten das Ti4+ in BF-PT durch Antimon zu ersetzen, um die Anzahl
von möglichen Ti3+/Ti4+-Übergängen zu reduzieren. Sie fanden, dass die Leitfähigkeit bis
zu einer Dotierkonzentration von 0,2% Sb ansteigt, wogegen der piezoelektrische Koeffizient
zunächst zurück geht. Wird die Dotierkonzentration erhöht, nimmt der Widerstand wieder
ab, und der piezoelektrische Koeffizient zu. Dabei sind die Mechanismen, die diesen Effekt
auslösen, noch nicht verstanden. Es wird jedoch ein Übergang von n- zu p-Leitung vermutet.
Vereinzelt wurden noch eine Reihe weiterer Dotierelemente eingesetzt, um die Eigenschaften
von BF-PT anzupassen. So wurden zum Beispiel Samarium, Tantal und Praseodym [119–
121] als Dotierelement untersucht. Da diese Dotierungen nur einen geringen Einfluss auf die
Eigenschaften von BF-PT zeigten, werden diese hier nicht weiter behandelt.
2.5.3 Herstellungsverfahren
Neben verschiedenen Dotierungen von BiFeO3-PbTiO3 wurden auch unterschiedliche Herstel-
lungsmethoden untersucht, die hier kurz angesprochen werden sollen. Mit Variation der Her-
stellungsmethode wird versucht, möglichst phasenreine und dichte BF-PT-Proben mit mög-
lichst guten elektrischen Eigenschaften zu erhalten. Dabei wird ebenfalls untersucht, zu welchen
Strukturen die jeweilige Herstellungsmethodik führt. Eines der meist verwendeten Herstel-
lungsverfahren ist das Mischoxidverfahren, was unkompliziert und kostengünstig in der Durch-
führung ist [122]. Mit dieser Herstellungsmethode ist es möglich, dichte und phasenreine Volu-
menproben von BiFeO3-PbTiO3 zu erhalten [57]. Dabei werden die oxidischen Ausgangspulver
zunächst in Ethanol gemischt und gemahlen. Nach dem Trocknen werden die gemischten Aus-
gangspulver in einer Festkörperreaktion bei Temperaturen zwischen 500 und 1100℃ kalziniert
[122]. Die für eine vollständige Festkörperreaktion nötige Temperatur hängt dabei davon ab,
wie fein gemahlen die Pulver sind und welche Mahlmethode verwendet wurde [123]. Für die
Kalzination von feinen Pulvern, z.B. Nanopulvern, die im Hochenergie-Mahlverfahren zerklei-
nert wurden, bedarf es einer niedrigeren Temperatur als bei groben Pulvern. Der Grund dafür
liegt in einer mechanisch-chemischen Aktivierung des Pulvers [123]. Ein mögliches Herabsetzen
der Kalziniertemperatur wird wichtig, wenn das Verdampfen von Ausgangsverbindungen wie
PbO bei hohen Temperaturen ein Problem darstellt. Dies hat starke Auswirkungen auf die
Stöchiometrie.
Die kalzinierten Pulver werden dann nochmals in Ethanol gemahlen und getrocknet, bevor
sie gesintert werden. Werden die Proben unter konstantem Sauerstofffluss gesintert, lässt sich
die Leitfähigkeit des Materials herabsetzen. Dies stellten Zhu et al. [124] fest und begründe-
ten dies über die abnehmende Konzentration an Sauerstoﬄeerstellen. Ihre Annahme beruht
darauf, dass durch verdampfendes PbO und/oder Bi2O3 Sauerstoﬄeerstellen entstehen. Deren
Anzahl kann reduziert werden, indem durch einen erhöhten Sauerstoffpartialdruck während
des Sintervorgangs die Menge an verdampfendem PbO und/oder Bi2O3 reduziert wird.
Eine weitere mögliche Prozessführung ist der Sol-Gel-Prozess, welcher beispielsweise bei der
Herstellung von dünnen Schichten von Vorteil ist. Hier werden Ausgangsstoffe verwendet, die
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kolloidal in einer Lösung vorliegen [122]. Über Hydrolysereaktionen werden diese Ausgangs-
stoffe miteinander vernetzt und bilden ein Gel aus Makromolekülen. Durch Trocknen dieses
Gels entsteht zunächst ein hartes poröses Aggregat (Xerogel), das bei vollständiger Trocknung
zu einem losen Skelett, dem Aerogel, wird. Dies kann zerkleinert und dann kalziniert werden.
Für BF-PT kommen unter anderem die folgenden Ausgangsstoffe in Frage [125; 126], die z.B.
in 2-Methoxyethanol gelöst werden:
• Bismut- und Eisennitrat ⇒ Quelle für: Bi3+ und Fe3+
• Titantetrabutoxid ⇒ Quelle für: Ti4+
• Bleiacetat ⇒ Quelle für: Pb2+
Für eine Dotierung mit Lanthan kann entsprechend Lanthanacetat zugesetzt werden. Rotati-
onsbeschichten von Substraten wie Si/PT/PZT oder Pt/TiOx/SiO2/Si mit dieser Lösung er-
gibt sehr dünne und dichte Schichten mit einer Dicke zwischen 0,5 und 0,9 µm und Korngrößen
im Bereich von 150 nm [125; 126]. Die so hergestellten Filme zeigten 8x höhere Durchbruchs-
feldstärken als Volumenproben. Dünne Schichten von BF-PT können auch unter Verwendung
von metallorganischen Ausgangsstoffen erhalten werden [127]. Die Herstellung ähnelt dabei
stark dem eben beschriebenen Verfahren.
Eine besondere Methode, BF-PT-Pulver herzustellen und dabei den Schritt der Kalzinierung
zu umgehen, wurde von Sheng et al. untersucht [128]. Dabei wird über einen Sol-Gel-Prozess
ein Xerogel aus den Ausgangsstoffen Eisen-, Bismut- und Bleinitrat sowie Tetrabutyltitanat
und Zitronensäure hergestellt. Wird dieses Gel entzündet, brennt es zu einem feinen Pulver
herunter. Dieses Pulver kann dann gesintert werden, jedoch bilden sich ab einer Bleititanat-
konzentration von mehr als 30 mol% Pyrochlorphasen.
Eine weitere Methode, dünne BF-PT-Filme herzustellen, ist die gepulste Laserabscheidung
(PLD: pulsed laser deposition) [129; 130]. Dabei wird mit einem gepulsten Laserstrahl ein BF-
PT-Target verdampft und auf einem Substrat abgeschieden. Dies geschieht unter definierten
Sauerstoffpartialdrücken, um die Konzentration an Sauerstoﬄeerstellen zu steuern, die un-
ter anderem für die hohe Leitfähigkeit verantwortlich gemacht wird. Dabei beeinflusst auch
die Wahl des Substrats und des Elektrodenmaterials wesentlich die elektrischen Eigenschaf-
ten [130]. Ein Problem dieser Methode sind jedoch Fremdphasen wie Bi2Fe4O9, die auch bei
Verwendung von oxidischen Elektroden nicht ganz verschwinden.
Von Burnett et al. [131] wurden über die Kristallisation aus der BF-PT-Schmelze Einkristalle
hergestellt. Sie verwendeten dabei die Schmelzfluss-Methode, bei der Ausgangsstoffe TiO2 und
Fe2O3 in einer Schmelze aus Bi2O3 und PbO aufgelöst werden. Durchgeführt wird diese Metho-
de in einem geschlossenen Platintiegel. Das Verhältnis von Bleioxid zu Bismutoxid entspricht
dabei der gewünschten Stöchiometrie (Beispiel: 0,6BiFeO3-0,4PbTiO3 ⇒ 40:60 PbO:Bi2O3).
Die Temperatur wird leicht über der Kristallisationstemperatur gehalten, um die gewünschte
Zusammensetzung für den entsprechenden Kristall zu gewährleisten. Ist dies erreicht, wird
der Tiegel langsam unter die Kristallisationstemperatur gebracht, um das Kristallwachstum
einzuleiten. Dabei wachsen die Einkristalle pyramidenförmig an den Wänden des Schmelz-
tiegels. Derartig erhaltene Kristalle sind in Abbildung 2.27 gezeigt. Diese Kristalle sind von
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Abbildung 2.27: BF-PT-Einkristalle unterschiedlicher Wachstumsstufen [131]
Rissen durchzogen. Als Ursache werden unterschiedliche Abkühlraten zwischen dem inneren
und dem äußeren Bereich der Tiegelfüllung, Unterschiede in der thermischen Ausdehnung
zwischen Schmelze und Kristall oder die Dehnung bei Unterschreiten der Curie-Temperatur
angesehen [131]. Es zeigt sich, dass diese Kristalle auch ohne Einwirken eines elektrischen Fel-
des einen piezoelektrischen Koeffizienten von 18 pC/N besitzen. Burnett et al. folgerten, dass
durch den Abkühlprozess hervorgerufene innere mechanische Spannungen zu ferroelastischem
Domänenschalten führen. Trotzdem schlossen sie andere Ursachen wie pyroelektrische Strö-
me, die aus kleinen spannungsinduzierten Temperaturänderungen entstehen, nicht aus. Diese
Thesen konnten bisher jedoch nicht bestätigt werden.
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Die experimentellen Methoden, die in dieser Arbeit verwendet wurden, sollen in diesem Ab-
schnitt erläutert werden. Dabei wird der Fokus zunächst auf die Darstellung des in dieser Arbeit
betrachteten Materialsystems gelegt. Dies beinhaltet neben der Beschreibung der Prozessroute
und der Probenpräparation auch die Beschreibung der gewählten Zusammensetzungen. Darauf
folgt die Erläuterung der strukturellen, elektrischen und mechanischen Charakterisierungsme-
thoden.
3.1 Zusammensetzungen und Pulververarbeitung
3.1.1 Hergestellte Materialien
Um, wie beabsichtigt, verschiedene c/a-Verhältnisse einzustellen wurde BiFeO3-PbTiO3 mit
Lanthan dotiert. Lanthan ersetzt dabei das Bismut in 8 verschiedenen hergestellten Zusam-
mensetzungen, zu 0, 2,5, 5, 7,5, 10, 15, 20 und 30 at%, gemäß der Formel (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-
xPbTiO3 . Die Abstände der Dotierkonzentrationen wurde zunehmend vergrößert, da die
stärksten Eigenschaftsänderungen im Bereich niediger Lanthankonzentrationen erwartet wur-
den. Da sich die Eigenschaften mit Abstand zur MPB ebenfalls verändern, wurde bei der
Herstellung darauf geachtet, dass alle Zusammensetzungen im Bereich der morphotropen Pha-
sengrenze liegen und strukturell möglichst aus einer Mischung von 50 % rhomboedrischer und
50 % tetragonaler Phase bestehen. Dazu war es nötig, abhängig von der Lanthankonzentra-
tion, den PbTiO3 -Gehalt anzupassen, da die Lanthandotierung die Position der MPB im
Phasendiagramm verschiebt [24]. Wie sich im späteren Verlauf der Arbeit herausstellte, war
die exakte Einhaltung der Phasenanteile von 50/50 (rhomboedrisch/tetragonal) nur schwer zu
realisieren, womit sich die Mischung zwischen 30 und 70 % rhomboedrischer bzw. tetragonaler
Phase bewegte. Dieses Verhältnis wurde aus der Verfeinerung der Röntgendaten erhalten. Da
jedoch keine Standartmessung zur Verfügung stand, sind genauere Angaben über das Pha-
senverhältnis nicht möglich. Die experimentellen Ergebnisse dieser Arbeit zeigten jedoch, dass
Abweichungen vom Verhältniss 50/50 (rhomboedrisch/tetragonal) nur sehr geringen Einfluss
auf die Materialeigenschaften haben (siehe dazu Kapitel 4.2). Die MPB-Zusammensetzungen
wurden zunächst aus den von Cheng et al. [24; 112] veröffentlichten Daten ermittelt, wobei die
fehlenden Positionen über die lanthanabhängige Verschiebung der morphotropen Phasengren-
ze extrapoliert wurden. Abbildung 3.1 zeigt die Position der morphotropen Phasengrenze in
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Abhängigkeit der Lanthankonzentration. Gezeigt sind sowohl die in der Literatur genannten,
als auch die extrapolierten Werte.
Abbildung 3.1: Position der morphotropen Phasengrenze in (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 in Abhän-
gigkeit der Lanthankonzentration. Gezeigt sind die in der Literatur veröffentlichten MPB-Positionen
[24; 112] und die in dieser Arbeit hergestellten Zusammensetzungen
Diese in Abbildung 3.1 gezeigten Materialien werden im weiteren Verlauf dieser Arbeit der
so genannten Pulver-MPB zugeordnet, da sie nur in Pulverform eine rhomboedrische und
tetragonale Kristallstruktur zeigen. Im Volumen zeigen diese Zusammensetzungen eine rein
rhomboedrische Struktur (siehe Kapitel 4.2). Da es jedoch das Ziel dieser Arbeit war, die Ma-
terialeigenschaften in Abhängigkeit der tetragonalen Verzerrung zu betrachten, mussten für alle
Lanthankonzentrationen die entsprechenden PbTiO3 -Konzentrationen ermittelt werden, die
zu sowohl tetragonaler als auch rhomboedrischer Struktur im Volumen führen. Daher wurden
weitere 8 Zusammensetzungen analoger Lanthankonzentration hergestellt, deren Kristallstruk-
tur auch im Zustand der gesinterten Keramik rhomboedrische und tetragonale Kristallstruk-
turen aufweisen. Diese Materialien werden der so genannten Volumen-MPB zugeordnet. Die
Zusammensetzungen der Pulver-MPB wurden über eine Reihenuntersuchung im Bereich von
1-5 mol% zusätzlichen PbTiO3 ermittelt. Der Hauptbestandteil der Arbeit wird sich mit eben
jenen Materialien der Volumen-MPB beschäftigen. Die Materialien der Pulver-MPB werden
dabei nur vergleichend am Rand gezeigt. Um einen besseren Überblick über die hergestellten
Zusammensetzungen zu geben, werden alle Volumen- und Pulver-MPB-Zusammensetzungen
an dieser Stelle aufgelistet.
• Pulver-MPB
– 0,7BiFeO3-0,3PbTiO3
– 0,65(Bi0,975La0,025)FeO3-0,35PbTiO3
– 0,63(Bi0,95La0,05)FeO3-0,37PbTiO3
– 0,61(Bi0,925La0,075)FeO3-0,39PbTiO3
– 0,6(Bi0,9La0,1)FeO3-0,4PbTiO3
– 0,58(Bi0,85La0,15)FeO3-0,42PbTiO3
– 0,55(Bi0,7La0,3)FeO3-0,45PbTiO3
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• Volumen-MPB
– 0,65BiFeO3-0,35PbTiO3
– 0,61(Bi0,975La0,025)FeO3-0,39PbTiO3
– 0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-0,4PbTiO3
– 0,59(Bi0,925La0,075)FeO3-0,41PbTiO3
– 0,585(Bi0,9La0,1)FeO3-0,415PbTiO3
– 0,57(Bi0,85La0,15)FeO3-0,43PbTiO3
– 0,56(Bi0,8La0,2)FeO3-0,44PbTiO3
– 0,54(Bi0,7La0,3)FeO3-0,46PbTiO3
3.1.2 Die Mischoxidroute und Probenpräparation
Für alle Zusammensetzungen wurde zur Herstellung die konventionelle Mischoxidroute ver-
wendet. Als Ausgangsstoffe dienten Bi2O3 -, La2O3 -, Fe2O3 -, TiO2 - und PbO-Pulver der
Firma Alfa Aesar mit einer entsprechenden Reinheit von 99,975, 99,9, 99,5, 99,9 und 99,9%.
Die gemäß der jeweiligen Stöchiometrie abgewogenen Oxide wurden unter Ethanol in einer
Planetenkugelmühle1 bei 180 U/min für 1 h gemahlen und gemischt. Als Mahlbehältnis wurde
ein Kunststoffbehälter aus Nylon (PA66) verwendet, während für das Mahlmedium die Wahl
auf Yttrium stabilisierte Zirkonoxid-Kugeln2 fiel. Die Mahlkugeln besaßen einen Durchmesser
von 3 und 5 mm und wurden zu gleichen Mengen von jeweils 250 g eingesetzt. Nach Ab-
schluss des Mahlvorgangs und dem Trennen der Pulvermischung vom Mahlmedium musste
die Pulvermischung unter ständigem Rühren eingetrocknet werden. Das Eintrocknen auf einer
Rühr-Heizplatte war nötig, da sich sonst die schweren Pulverbestandteile von den leichteren
wieder trennten. Die eingetrockneten Pulver wurden dann gemörsert, in einen Al2O3-Tiegel3
mit Deckel gefüllt und in einem Ofen4 bei 800℃ für 5 h kalziniert. Dem Kalzinieren schloss
sich ein weiterer Mahlschritt bei 180 U/min an, der für einheitlich feinkörnige Pulver sorgen
sollte. Die Dauer des Mahlens betrug hier 24 h, wobei auch hier Ethanol und Zirkonoxidkugeln
Verwendung fanden. Die gemahlenen Pulver wurden erneut getrocknet und anschließend in
einem Achat-Mörser gemörsert.
Aus den fertigen BF-PT Pulvern wurden dann lose Pulverpressungen hergestellt, die im
Anschluss in einer kaltisostatischen Presse5 bei 350MPa verdichtet wurden. Bei den Pulver-
pressungen für die spätere elektrische Charakterisierung, die Raumtemperatur- und Hochtem-
peraturröntgendiffraktometrie handelte es sich um Pellets mit einem Durchmesser von 10 mm
und einer Dicke von ca. 1,8 mm. Auch wurden Pellets mit einem Durchmesser von 25 mm und
einer Dicke von 8 mm für die spätere mechanische Charakterisierung, die feldabhängige Rönt-
gendiffraktometrie und die in situ Neutronenstreuexperimente hergestellt. Alle Pelletgrößen
wurden über spezielle Pressstempel unter Einsatz des eigenen Körpergewichts hergestellt. Die
1Fritsch - Pulverisette 5
2Mühlmeier GmbH & Co. KG
3Haldenwanger: Alsinttiegel - 99,7 % Al2O3
4Nabertherm L9/KM
5Weber-Presse, KIP 100 E
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Hauptverdichtung der Pulver fand dann immer in der kaltisostatischen Presse statt. Diese Art
der Pelletherstellung stellte sich als sehr effizient heraus und produzierte stabile und dichte
Proben, die nach dem Sintern auch großen elektrischen und mechanischen Belastungen stand
halten konnten.
Die so gepressten Grünkörper wurden in einem Pulverbett der gleichen Zusammensetzung
gesintert, um den Verlust an Bi2O3 und PbO so gering wie möglich zu halten (siehe Abbildung
3.2). Ein hoher Verlust dieser Oxide beeinflusst die Stöchiometrie und führt bereits ab einer
Temperatur von 700℃ zu Fremdphasen, wie sie in Abbildung 3.3 gezeigt sind.
Abbildung 3.2: Probe mit Pulverbett zur Vermeidung von Bi2O3 - und PbO-Verlusten
Abbildung 3.3: XRD einer bei 700℃ getemperten Probe aus BF-PT mit starker Fremdphasenbildung
Gesintert wurde in einem an einen Abzug angeschlossenen Ofen der Firma Gero6. Das
für das Sintern verwendete Temperaturprogramm begann mit einer Heizrate von 300℃/h,
gefolgt von einer 4 stündigen Haltezeit bei Erreichen der Sintertemperatur. An die Haltezeit
schloss sich eine Abkühlrampe auf Raumtemperatur mit ebenfalls 300℃/h an. Die Wahl der
Sintertemperatur richtete sich dabei nach der jeweiligen PbTiO3 -Konzentration und variierte
von 925℃ bis 1025℃. Eine genaue Aufschlüsselung der Sintertemperaturen ist in Tabelle 3.1
6Typ: HTRV-VS150-500/16 2G mit Regelgerät RETTH-M400/12
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Tabelle 3.1: Sintertemperaturen für das Materialsystem (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3
Konzentration
xPbTiO3
Lanthan-
konzentration
yLa
Sintertemperatur
0,35 0 925℃
0,39 0,025 950℃
0,4 0,05 950℃
0,41 0,075 1000℃
0,415 0,1 1000℃
0,43 0,15 1000℃
0,44 0,2 1025℃
0,46 0,3 1025℃
zusammengefasst. Dabei soll erwähnt sein, dass die Zusammensetzungen der Pulver-MPB alle
bei 1000℃ gesintert wurden, da die einzelnen Sintertemperaturen erst im Laufe der Arbeit
mehr und mehr optimiert wurden.
3.2 Mikrostruktur und Dichte
Gesinterte Proben der Volumen-MPB wurden bezüglich ihrer Dichte und Mikrostruktur un-
tersucht. Um Einflüsse der beim Sintern veränderten Oberfläche zu eliminieren, war es nötig,
die Oberfläche der Proben vor der Dichtebestimmung abzuschleifen. Die folgende Dichtebe-
stimmung wurde unter Ausnutzung des archimedischen Prinzips des Auftriebs durchgeführt.
Dabei werden die Proben mit Wasser gesättigt und in Luft und in Wasser gewogen. Die Dif-
ferenz des Gewichts der mit Wasser gesättigten Probe an Luft msat,Luft und der mit Wasser
gesättigten Probe in Wasser msat,H2O wird dann mit dem Trockengewicht der Probe an Luft
mtrocken gemäß Gleichung 3.1 in Relation gesetzt, woraus sich die absolute Dichte ρabs in
g/cm3 ergibt. Die Dichte des Wassers ρH2O wurde nach Messung der Temperatur des in der
Waage befindlichen Wassers aus einer Temperatur-Dichte-Tabelle zu ρH2O = 0,9979(1) g/cm3
ermittelt.
ρabs =
mtrocken
msat,Luft −msat,H2O
· ρH2O (3.1)
Das Trocknen der Proben erfolgte in einem Trockenschrank bei 100 - 110℃ für 24 h. Um
die Proben mit Wasser zu sättigen wurden sie in einen Glasbecher mit entionisiertem Wasser
gelegt, auf dessen Grund sich eine ca. 1 cm hohe Schotterschicht aus Al2O3-Kügelchen befand.
Dieser Becher wurde dann unter Vakuum gesetzt, um die Luft aus den Poren zu ziehen. Nach
2 h unter Vakuum wurde das Vakuum entfernt und die Probe weitere 2 h im Wasser belassen,
sodass sich die evakuierten Poren mit Wasser füllen konnten. Diese Form der Dichtebestim-
mung ist sehr genau wobei die Abweichung in der absoluten Dichte ±0,01% beträgt.
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Um die relative Dichte ρrel zu erhalten, muss die theoretische Dichte ρtheo über die aus den
Röntgenbeugungsexperimenten gewonnenen Gitterparameter (siehe Kapitel 3.3.1 und 4.1) der
tetragonalen (T), bzw. rhomboedrischen Phase (R) errechnet werden. Die theoretische Dichte
errechnet sich dann nach Gleichung 3.2-3.5.
ρrel =
ρtheo
ρabs
(3.2)
ρtheo =
MBF−PT
NA · VEinheitszelle (3.3)
VR = a3R
√
1− 3cos2α+ 2cos3α (3.4)
VT = a2 · c (3.5)
Dabei istMBF−PT die Molmasse der jeweiligen Zusammensetzung,NA die Avogadro-Konstante
und VEinheitszelle das Volumen der kristallographischen Einheitszelle. Die Volumina der tetra-
gonalen (VT ) bzw. rhomboedrischen Einheitszelle (VR) ergeben sich aus den Gitterparametern
a, c, α und aR der tetragonalen bzw. rhomboedrischen Kristallstruktur (siehe Kapitel 3.3.1 und
4.1). Da für die Röntgenstrukturanalyse keine Messung eines Standard zur Verfügung stand
konnte das Phasenverhältnis zwischen beiden Strukturen nicht exakt bestimmt werden. Daher
wurde für die Dichtebestimmung ein Phasenverhältnis von 50:50 angenommen. Es wurde al-
lerdings gefunden, dass Abweichungen von diesem Verhältnis zu keiner signifikanten Änderung
in der Dichte führen. Aufgrund dessen, dass die archimedische Dichtebestimmung sehr genau
ist, wurde der Hauptfehler in der relativen Dichte in den Gitterparametern und dem Phasen-
verhältnis gesehen. Die Genauigkeit der relativen Dichte wurde so zu ±0,5 % abgeschätzt.
Die Mikrostrukturanalyse der Proben der Volumen-MPB fand unter dem hochauflösenden
Rasterelektronenmikroskop7 statt. Hierzu wurde die Oberfläche aller zu untersuchenden Pro-
ben geschliffen und poliert (kleinste Körnung des Poliermediums: 1 µm). Die polierten Proben
erhielten anschließend eine Temperaturbehandlung bei 825℃ für 30 Minuten, um deren Ober-
fläche thermisch zu ätzen und die Mikrostruktur sichtbar zu machen. Die Bestimmung der
Korngrößen erfolgte unter Verwendung des Programms „LINCE“8, das von Sergio Luis dos
Santos e Lucato9 programmiert wurde. Das Programm verwendet zur Partikelgrößenbestim-
mung die Linear Intercept Methode gemäß ASTM E 112-95 [132; 133].
3.3 Strukturuntersuchungen
In diesem Abschnitt der Arbeit sollen die Experimente zur strukturellen Charakterisierung
der hergestellten Materialien erläutert werden. Die Auswertung der Daten, die während der
Hochtemperatur- (HT-XRD) und der Raumtemperaturröntgenbeugung (XRD) ermittelt wur-
den, erfolgte unter Zuhilfenahme der Rietveld-Verfeinerungssoftware GSAS [134; 135].
7Philips XL 30 FEG
8Version 2.4.2 beta
9TU Darmstadt, FB Materialwissenschaft, Nichtmetallisch-Anorganische Werkstoffe
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3.3.1 Raumtemperatur XRD
Kristallstrukturuntersuchungen bei Raumtemperatur fanden an verschiedenen Röntgen-Dif-
fraktometern der Fachgebiete Strukturforschung und Nanomaterialien statt. Diese Messungen
sollten sowohl die Gitterparameter zugänglich machen, als auch zeigen, ob die hergestellten
Materialien phasenrein sind. Für die spätere Rietveld-Verfeinerung stand kein Standard zur
Verfügung. Die Genauigkeit der Gitterparameter betrug daher nur ± 0,005 Å[136].
Auch im Falle von BF-PT ist es möglich, dass die internen Spannungen die Proben zerstö-
ren/desintegrieren, wenn die Sinterzeit oder Sintertemperatur zu hoch gewählt wurde. Dabei
zerfällt die Probe und es bleibt lediglich ein Pulver zurück. Da angenommen wurde, dass sich
der Spannungszustand in der Probe beim Desintegrieren signifikant ändert, war es von Inter-
esse festzustellen, welche Auswirkung diese Änderung des internen Spannungszustandes auf
die Struktur von BF-PT hat. Da die Proben jedoch in einem Pulverbett gesintert wurden
war es nicht möglich das Pulver einer desintegrierten Probe für Strukturuntersuchungen zu
extrahieren. Da Pulverbett und Probe die gleiche Zusammensetzung besitzen und die gleiche
Temperaturbehandlung erfahren haben, wurde angenommen, dass die Struktur im Pulverbett
gleich der einer desintegrierten Probe ist. Daher wurden solche Messungen am Pulverbett der
undotierten Volumen- und Pulver-MPB-Proben durchgeführt, um ein Äquivalent für die Kris-
tallstruktur der jeweils desintegrierten Proben zu erfassen. Dies ist möglich für den Fall, dass
sich die Zusammensetzung im Pulverbett nicht durch Verlust von Bi2O3 oder PbO verändert
hat. Eine veränderte Stöchiometrie wäre durch das Auftreten von Fremdphasen erkennbar.
Für die Strukturuntersuchung der kalzinierten Pulver und des Pulverbetts kam ein STOE
Stadi MP und ein Bruker/Siemens D8 des Fachgebiets Strukturforschung zum Einsatz. Die Be-
dienung dieser Geräte erfolgte durch Jean-Christophe Jaud vom Fachgebiet Strukturforschung.
Das STOE Stadi MP misst dabei die Probe in Transmissionsgeometrie. Gemessen wird mit
monochromatischer CuKα1 -Strahlung (λ = 1,54056 Å). Die Schrittweite an diesem Gerät be-
trug ∆2θ = 0,03° mit einer Messdauer von 5 s - 7 s pro Schritt, abhängig von der zur Verfügung
stehenden Gesamtmesszeit. Gemessen wurde von 2θ = 10°-90°. Für die Messung wurde eine
Spatelspitze der zu untersuchenden Zusammensetzung auf ein Stück amorphe Acetatfolie10
gestreut und mit einem Klebstoff11 fixiert, der nach dem Aushärten ebenfalls eine amorphe
Struktur besitzt. Die Acetatfolie ist dabei in einem ringförmigen Probenhalter fixiert, der wäh-
rend der Messung im Gerät rotiert, was eine verbesserte Partikelstatistik gewährleistet [137].
Das Bruker/Siemens D812 dagegen ist ein Diffraktometer, das in Bragg-Brentano-Geometrie
misst. Gemessen wurde auch hier von 2θ = 10°-90° mit einer Schrittweite von ∆2θ = 0,05°.
Die Messzeit pro Inkrement betrug hier 5 s. Für dieses Gerät wurden kleine Mengen (ca. 1
g) des zu untersuchenden Pulvers in einen zum Gerät gehörenden Probenhalter gepresst. Ein
spezieller Kleber wurde nicht benötigt, da die Pulver auch ohne Fixierung im Probenhalter
verweilen konnten. Auch dieser Probenhalter rotierte während der Messung im Gerät.
10STOE & CIE GmbH
11Amylacetat mit ca. 10 % Kollodium
12Bruker-AXS D8 Advance, Sol-X-Detector; CuKα -Strahlung λ = 1,5425 Å
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Für Untersuchungen der Kristallstruktur im Volumen der Keramiken wurde ein im Fach-
gebiet Nanomaterialien befindliches Bruker/Siemens D500013 Diffraktometer verwendet, das
ebenfalls in Bragg-Brentano-Geometrie misst. Die Bedienung des Geräts erfolgte dabei durch
Jens Suffner vom Fachgebiet Nanomaterialien. Die Schrittweite betrug hier ∆2θ = 0,02°, bei
einem Messbereich von 2θ = 10°-90° und einer Messzeit von 5 s pro Inkrement. Da es sich bei
der Bragg-Brentano-Geometrie um eine Reflexionsgeometrie handelt, muss folgendes beachtet
werden: Die Eindringtiefe der Röntgenstrahlung ist aufgrund des hohen Blei- und Bismuthge-
halts, der für eine hohe Absorption der Strahlung sorgt, gering. Daher kommt die Strukturin-
formation überwiegend aus einem Bereich nahe der Oberfläche der Probe. Um nun dafür zu
sorgen, dass die gemessene Strukturinformation auch repräsentativ für das Volumen der Probe
ist, mussten die Proben entsprechend vorbereitet werden. Zunächst war die oberste Oberflä-
chenschicht der Proben nach dem Sintern abzutragen, da diese Schicht aufgrund von Bismut-
und Bleiverlusten viele Fremdphasen und eine veränderte Stöchiometrie aufweisen könnte.
Dabei wurden mindestens 200 µm der Oberfläche abgetragen. Für das Entfernen der Oberflä-
chenschicht kam SiC-Schleifpapier14 zum Einsatz. Die geschliffenen und gereinigten Proben
mussten dann anschließend im Ofen15 oberhalb der Curie-Temperatur ausgelagert werden,
da der Schleifvorgang durch die eingebrachten mechanischen Spannungen die Kristallstruk-
tur der Probenoberfläche verändert [101]. Dazu wurden die Proben bei 650℃ für 12 Minuten
ausgelagert. Die Aufheizrate war 300℃/h, wobei die nach der Haltezeit folgende Abkühlrate
mit 50℃/h verhältnismäßig langsam gewählt wurde, um das erneute Auftreten von internen
Spannungen zu vermeiden. Diese Temperaturbehandlung wurde ebenfalls bei den Röntgenun-
tersuchungen des Pulverbetts angewandt, da diese Pulver zuvor noch in einem Achat-Mörser
zerkleinert werden mussten.
Befestigt wurden die getemperten Proben auf dem Probenhalter des Röntgengeräts mittels
einer kleinen Menge Knetmasse, die es erlaubte, die Proben sicher und genau zu positionieren.
Wie bei allen vorherigen Messungen wurden die Proben auch hier während der Messung rotiert.
Im Laufe der Arbeit war es möglich, Volumenproben aller 8 Zusammensetzungen der Volumen-
MPB am Messplatz ID15B der ESRF 16 in Grenoble zu messen [138]. Auf Grund der verwen-
deten Wellenlänge von 0,14245 Å war es an diesem Synchrotronmessplatz möglich, das gesamte
Volumen der Proben17 zu durchstrahlen. Diese Messungen dienten der Bestätigung, dass die
Zusammensetzungen der Volumen-MPB rhomboedrisch/tetragonal gemischte Struktur besit-
zen. Das Röntgenbeugungsbild wurde über einen 2D-Detektor erfasst, der die Aufnahme des
kompletten Beugungsbildes von 2θ = 0,6315°-11,7605° ermöglichte. Durchgeführt wurden die-
se Messungen von der Gruppe um Professor Bell der Universität von Leeds, die zu diesem
Zeitpunkt den Messplatz ID15B in Grenoble nutzten.
13CuKα -Strahlung; λ = 1,5425 Å
141000er Körnung
15Linn High Therm Model LM416 mit Sonderausführung SO2096 und Regler E2408 P4
16European Synchrotron Radiation Facility
17Pelletdicke: ca. 1 mm
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3.3.2 Hochtemperatur-XRD
Um das Hochtemperaturverhalten von BF-PT zu verstehen, wurden Röntgenbeugungsexpe-
rimente an Volumen-MPB-Proben von Raumtemperatur bis knapp oberhalb von Tc durch-
geführt. Diese Messungen fanden am Bruker/Siemens D8 18 des Fachgebiets Nanomateriali-
en statt. Die Bedienung dieses Gerätes erfolgte ebenfalls durch Jens Suffner. Analog zu den
Raumtemperaturmessungen wurden die für diese Messung verwendeten Proben geschliffen und
oberhalb von Tc ausgelagert (siehe Kapitel 3.3.1). Für die Hochtemperaturmessung ist das
verwendete Diffraktometer mit einem Ofen19 ausgestattet, der es erlaubt, Röntgenbeugungs-
messungen bei Temperaturen bis 1200℃ durchzuführen. Gemessen wurde bei Temperaturen
von Raumtemperatur bis 650 °C, wobei bei jeder Temperatur ein komplettes Diffraktogramm
von 2θ = 10°-90° aufgenommen wurde. Die Schrittweite für die Röntgenmessung betrug ∆2θ =
0.02°, mit einer Messdauer von 7 s pro Schritt. Die Temperaturerhöhung erfolgte in Schritten zu
100℃, mit Ausnahme der Temperatur von 650℃, die knapp oberhalb der Curie-Temperatur
des undotierten BF-PT liegen sollte. Höhere Temperaturen wurden aufgrund möglicher Fremd-
phasenbildung nicht in Betracht gezogen. Die Heizrampe zur jeweiligen Messtemperatur betrug
6,9℃/min, wobei vor jeder Messung 5 Minuten gewartet wurde, um die Probenkammer si-
cher im thermischen Gleichgewicht zu haben. An die Messung bei der höchsten Temperatur
schloss sich stets eine erneute Messung bei Raumtemperatur an. Mit dieser Messung sollte
überprüft werden, ob die bei der Wärmebehandlung induzierten strukturellen Veränderungen
reversibel sind. Da Dotierkonzentrationen ab 15 at% Lanthan eine entsprechend niedrigere
Curie-Temperatur aufweisen, konnte die maximale Messtemperatur für diese Zusammenset-
zungen auf 600℃ (15 at% La), 500℃ (20 at% La) und 400℃ (30 at% La) reduziert werden.
3.3.3 Feldabhängige XRD
Messungen zur Erfassung der Auswirkungen eines elektrischen Feldes auf die Kristallstruktur
von BiFeO3-PbTiO3 mit unterschiedlichen c/a-Verhältnissen wurden von der Gruppe um Dr.
Jacob L. Jones20 in Zusammenarbeit mit Mie Marsilius21 durchgeführt. Sie fanden an der
Advanced Photon Source22 des Argonne National Laboratory23 statt. Bei den Messungen am
der APS handelte es sich um Messungen an einem Synchrotronmessplatz, mit der Möglichkeit,
in situ ein elektrisches Feld bis 5 kV/mm anzulegen.
Die für diese Experimente verwendeten Proben der Volumen-MPB fanden zuvor in den Mes-
sungen zum ferroelastischen Verhalten (siehe Kapitel 3.5) und in den Neutronenstreuexperi-
menten (siehe Kapitel 3.3.4) Verwendung, wobei aus Zeitgründen nur die Zusammensetzung
mit 0, 5, 10 und 20 at% Lanthan gemessen werden konnten. Es handelt sich dabei um zylin-
derförmige Proben mit einem Durchmesser von 5,9 mm und einer Höhe von 6 mm. Für die
18Bruker-AXS D8 Advance, Sol-X-Detektor, CuKα -Strahlung = 1,5425 Å
19HTXRF Modell HTK-1200N, Anton Paar, Graz, Österreich
20Materials Science and Engineering, University of Florida, USA
21Technische Universität Darmstadt, Fachbereich Material- & Geowissenschaften, NAW
22APS - Beamline: Sector 6 D
23Argonne, IL 60439, USA
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feldabhängigen Röntgenstrukturmessungen mussten diese Proben allerdings modifiziert wer-
den. Daher wurden aus diesen Proben Blättchen mit den Maßen 6 mm x 4 mm x 1 mm (± 0,01
mm) herausgesägt. Diese 1 mm dicken Blättchen wurden auf den 6 mm x 4 mm großen Seiten
glatt geschliffen24 und anschließend, wie in Kapitel 3.3.1 beschrieben, im Ofen ausgelagert.
Danach erfolgte eine Sputterbeschichtung der geschliffenen Seiten mit einer ca. 75 nm dicken
Silberschicht (Sputterparameter: 300 s, 40 mA) als Elektrode.
Die Probe befand sich in einer starren Halterung, die es ermöglichte, die Probe elektrisch
zu kontaktieren. Der Aufbau des Messplatzes ist in Abbildung 3.4 und 3.5 dargestellt. Die
Abbildung 3.4: Foto der Messanordnung (a) und Probenhalter (b) zur feldabhängigen Röntgendiffrak-
tometrie am Messplatz 6 D der Advanced Photon Source[139]
hochenergetische Röntgenstrahlung tritt am Ende des Kollimatorrohres aus und trifft auf die
Probe, die dann senkrecht zum elektrischen Feld durchstrahlt wird. Die Messung erfolgte bei
einer Wellenlänge von 0.14294 Å, die über einen Si(111)-Monochromator eingestellt wurde. Der
einfallende Röntgenstrahl hatte eine Breite/Höhe von ca. 100 bis 200 µm, und der Abstand
zwischen Probe und Detektor betrug ca. 1600 mm. Als Detektor kam ein 2D Image-Plate-
Detektor25 zum Einsatz, der nach einer vorher festgelegten Messzeit ausgelesen wurde. Die
für die BF-PT Proben gewählte Messzeit betrug pro Diffraktogramm 500 s, wobei während
der gesamten Messung ein konstantes Feld an der Probe anlag, das über eine Hochspannungs-
quelle26 auf die Probe aufgebracht wurde. Da es sich um einen 2D-Detektor handelt, wurden
nicht nur die Diffraktogramme erfasst, für die der Beugungsvektor ~q parallel zum elektrischen
Feld ausgerichtet ist (α = 0°), sondern auch simultan die Diffraktogramme mit Beugungsvek-
toren, die um 10°,20°,..., 90° zum elektrischen Feld geneigt sind. Dadurch lassen sich dann
feldinduzierte Veränderungen in der Textur erfassen. Die erste Messung erfolgte gerätebedingt
bei einer Spannung von 30 V. Dies entspricht einem elektrischen Feld von ca. 30 V/mm je
nach Probendicke. Nach dem Auslesen des Detektors wurde dann die Feldstärke erhöht und
die Messung des nächsten Diffraktogramms gestartet. Es wurden Messungen bei 30, 250, 500,
750,... , 3500 und 3750 V - also max. ≈ 3750 V/mm - durchgeführt, wobei nicht alle Proben
24SiC-Schleifpapier: 4000er Körnung
25Mar345, Marresearch GmbH, Norderstedt, Germany
26Stanford Research Systems PS350
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Abbildung 3.5: Schematische Darstellung der Messanordnung am Messplatz 6 D der Advanced Photon
Source
Feldstärken von E > 3250 V/mm aushielten. Bei manchen Proben kam es dann zu einem elek-
trischen Durchschlag durch die Probe. Die Extraktion der Diffraktogramme aus den Rohdaten
des Detektors erfolgte über das Programm Fit2D27.
3.3.4 Neutronenbeugung unter uniaxialer mechanischer Belastung
Als mechanisches Äquivalent zu den oben beschriebenen feldabhängigen Röntgenbeugungsex-
perimenten wurden in situ Neutronenbeugungsexperimente (NRD) unter uniaxialer mechani-
scher Belastung durchgeführt, um die Auswirkungen von rein mechanischer uniaxialer Belas-
tung auf die Kristallstruktur von BF-PT mit unterschiedlichem c/a-Verhältnis zu untersuchen.
Diese Messungen wurden an der NRSF228 des High Flux Isotope Reaktors (HFIR) am Oak
Ridge National Laboratory29 durchgeführt.
Für diese Messungen wurden Zylinderproben (Durchmesser: 5.9 mm ± 0,01 mm, Höhe: 6
mm ± 0,01 mm) verwendet, die bereits für Messungen zum ferroelastischen Verhalten von
BF-PT herangezogen wurden (siehe Kapitel 3.5). Da diese Proben bereits eine mechanische
Vorbehandlung aufwiesen, war es nötig, sie vor der Messung, wie in Kapitel 3.3.1 beschrieben,
auszulagern.
27A. P. Hammersley (ESRF)
28Neutron Residual Stress Mapping Facility 2
29ORNL, Oak Ridge Tennessee, USA
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Die Proben wurden zur Messung in einen Lastrahmen [140] eingespannt und mit einer
Vorspannung von 1 bis 6MPa belegt, um sie sicher zu fixieren. Damit sich nur Probenmaterial
im Neutronenstrahl befand, war es nötig, jeweils drei Proben zu stapeln. Der genaue Aufbau ist
in den Abbildungen 3.6 und 3.7 gezeigt. Zur Messung wurde über einen doppelfokussierenden
Si(311) Silizium-Wafer-Monochromator [141] ein monochromatischer Neutronenstrahl (λ =
2, 27 Å) erzeugt. Der einfallende Neutronenstrahl, die Probe und der Detektor wurden so
ausgerichtet, dass der Beugungsvektor parallel zur Belastung σ lag. Der Detektor hatte dabei
nur einen begrenzten Messbereich von 2θ ≈ 5°. Dies führte dazu, dass nicht das gesamte
Diffraktogramm von 2θ = 10°-90° aufgenommen werden konnte. Daher wurden nur die {200}
Reflexe erfasst, um Änderungen in den Reflexintensitäten und Reflexpositionen zu sehen. So
können dann Rückschlüsse auf durch mechanische Spannung induzierte Gitterdehnungen und
Domänenschalten gezogen werden [142–146].
Abbildung 3.6: Seitenansicht (a) und Aufsicht mit Kollimator-Proben-Detektor-Anordnung (b) des
Messaufbaus der NRSF2
Für hohe Tetragonalitäten mussten außerdem zwei Diffraktogramme pro Lastschritt aufge-
nommen werden, um alle {200}-Reflexe zu erfassen, da eine so große Reflexaufspaltung mit
dem vorhandenen Detektorfenster nicht detektierbar war. Dies traf auf die Materialien mit 0,
2,5 und 5 at% Lanthandotierung zu.
Die Messzeiten betrugen pro Diffraktogramm 17 bis 30 Minuten, da die Reflexintensitä-
ten bei Neutronenstreuexperimenten geringer sind als bei Synchrotronmessungen. Auch war
die zur Verfügung stehende Messzeit begrenzt, so dass es nur möglich war, 7 von 8 Zu-
sammensetzungen der Volumen-MPB zu untersuchen. Die höchstdotierte Zusammensetzung
0,54(Bi0,7La0,3)FeO3-0,46PbTiO3 wurde daher nicht gemessen.
Die Messung der lastabhängigen Strukturänderungen wurde über ein automatisiertes Ver-
fahren durchgeführt. Ein Messrechner steuerte dabei den gesamten Messaufbau inklusive Last-
rahmen. Die erste Messung erfolgte unter einer Vorspannung von σ ≈ 5MPa. Nachdem das
Diffraktogramm aufgenommen war, wurde die Spannung zunächst um ≈ 10MPa, und darauf
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Abbildung 3.7: Schematische Darstellung der Messanordnung der NRSF2
folgend um jeweils ≈ 33MPa erhöht und die nächste Messung gestartet. Die Erhöhung der
Druckspannung um 33MPa wiederholte sich bis zu einer Maximalspannung von σ ≈ 350MPa).
Die Auswertung der am NRSF2 ermittelten Daten erfolgte unter Zuhilfenahme des Programms
Matlab30 und sollte eine quantitative Interpretation der strukturellen Änderungen erlauben.
Dabei wurde ein von Professor Jacob Jones geschriebenes Matlab-Programm verwendet, um
eine mathematische Funktion an die Neutronendaten anzupassen und so die Änderungen in
den Reflexpositionen und Reflexintensitäten zu quantifizieren. Dieses Programm verwendete
die Pearson-VII-Peakfunktion, die in Gleichung 3.6 dargestellt ist [147]. Diese Funktion wur-
de von Professor Jones ausgewählt, da sich diese Funktion am besten an die Neutronendaten
anpassen ließ [148].
IP (2θ) = I0
1 +
2 (2θ − 2θ0)
√
2
1
m − 1
∆P

2

−m
(3.6)
Dabei ist I0 die Reflexintensität, 2θ0 die Reflexposition, ∆P die volle Reflexbreite bei halbem
Maximum (FWHM) und m der Pearson-Parameter [149]. Das Programm passte die Pearson-
VII-Funktion für jede Belastungsstufe automatisch an die {200}T und {200}R Reflexe an und
gab die Ergebnisse in einer Datei aus.
Im Rahmen der Experimente an der NRSF2 war es auch möglich, Messungen amWeitwinkel-
Neutronendiffraktometer (WAND) durchzuführen, das sich ebenfalls am HFIR befindet [150].
Ziel dieser Messungen war die Erfassung der durch etwaiges Domänenschalten induzierten
kristallographischen Textur. Dazu wurden von den zuvor an der NRSF2 belasteten Proben
mehrere Diffraktogramme aufgenommen. Nach jedem Diffraktogramm wurde die Probe be-
züglich des einfallenden Neutronenstrahls im Winkel von 0°, 22°, 45°, 61° und 90° gedreht.
30Mathworks Inc.
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Für den Fall, dass eine Textur im Material durch Domänenschalten induziert wurde, führt
dies zu Veränderungen in den Intensitäten der {200}T und {111}R Reflexe in Abhängigkeit
des Neigungswinkels. Der Messaufbau ist in Abbildung 3.8 gezeigt. Über einen Ge(311) Mo-
nochromator wurde ein Neutronenstrahl mit einer Wellenlänge von λ = 1, 48 Å erzeugt. Der
Neutronenstrahl traf auf die Probe und wurde gestreut. Ein linear-ortsaufgelöster Detektor
registrierte die entstehenden Beugungsbilder von 2θ = 10°-135°. Für die Messung eines Beu-
gungsbildes wurden 900 s benötigt, um ein gutes Diffraktogramm zu erhalten.
Abbildung 3.8: Schematische Darstellung der Messanordnung (a) und Foto (b) des Weitwinkeldiffrak-
tometers am High Flux Isotope Reaktor
3.4 Elektrische Charakterisierung
In diesem Abschnitt sollen alle Untersuchungsmethoden beschrieben werden, die auf einer
elektrischen Anregung der Proben basieren. Dabei steht hier nicht die strukturelle Antwort als
Funktion des c/a-Verhältnisses im Mittelpunkt der Untersuchungen, sondern die in der Probe
induzierte Polarisation und/oder Dehnung als Funktion von c/a.
3.4.1 Großsignalmessungen
Eine der grundlegenden Messmethoden zur Untersuchung des Schaltverhaltens ferroelektri-
scher Materialien ist die Messung der ferroelektrischen Polarisationshysterese P(E) sowie die
Messung der Dehnungshysterese S(E). Für diese Messungen wurden Pellets mit einem Durch-
messer von 7,3-7,7 mm (± 0,02 mm) und Dicken von 0,5-1 mm (± 0,01 mm). Dies kann
über eine so genannte Sawyer-Tower-Schaltung (siehe Abbildung 3.9) realisiert werden. Dabei
wurden die Hochspannungsquelle31, die Probe, ein Messkondensator (CM = 15 µF ±1,5 µF;
31Trek, Model 20/20c
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Abbildung 3.9: Schemazeichnung der Sawyer-Tower-Schaltung zur Messung der Polarisationsänderung
CM >> CProbe) und die Masse in Serie geschaltet. Bei Anlegen einer Hochspannung wurde
dann der Spannungsabfall am Messkondensator gemessen. Zum Auslesen der Spannungssi-
gnale kam ein digitales 4-Kanal-Oszilloskop32 zum Einsatz, das die Daten nach der Messung
direkt in einer Datei auf einem Datenträger speicherte. Die am Messkondensator abfallen-
de Spannung wurde zum Schutz des Oszilloskops vor Überspannung bei einem elektrischen
Über-/Durchschlag über einen Impedanzwandler abgegriffen. Dieser verhindert außerdem eine
Entladung des Messkondensators über das Oszilloskop. Aus dem so erfassten Spannungssignal
lässt sich die vom Feld induzierte Polarisation P der Probe über Gleichung 3.7 errechnen.
Dabei sind CM die Kapazität des Messkondensators, U die gemessene Spannung und A die
Fläche der Probe. Aus den Abweichungen in den Probendimensionen, der Messkapazität und
dem Rauschen des Eingangssignals wurde über Gleichung 3.8 ein maximaler Fehler in der
Polarisation von 4,6 µC/cm2 errechnet.
P =
CM · U
A
(3.7)
∆P =
√√√√( ∂P
∂C
∣∣∣∣
U,A
∆C
)2
+
(
∂P
∂U
∣∣∣∣
C,A
∆U
)2
+
(
∂P
∂A
∣∣∣∣
U,C
∆A
)2
(3.8)
Gesteuert wurde die Hochspannungsquelle von einem Funktionsgenerator33, der ein Drei-
eckssignal an den Signaleingang der Hochspannungsquelle ausgab. Die Hochspannungsquelle
erzeugte dann die entsprechende Spannung U am Hochspannungsausgang, wobei die angeleg-
te Spannung vom Oszillokop am Monitorausgang (UMonitor) der Quelle erfasst wurde. Über
32Agilent DSO 6014 A
33Agilent 33220 A
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Gleichung 3.9 ergibt sich dann über die Probendicke d das angelegte Feld E. Der Faktor
2000 resultiert aus der maximal möglichen Spannung der Hochspannungsquelle und der re-
sultierenden maximalen Spannung am Monitorausgang (UMonitor = 10 V bei 20000 V am
Hochspannungsausgang). Aus Gleichung 3.10 wurde über den Fehler in der Probendicke und
dem Fehler im Spannungssignal - abgeschätzt zu ±8 V - ein maximaler Fehler im elektrischen
Feld von 120 V/mm errechnet.
E =
UMonitor · 2000
d
(3.9)
∆E =
√(
∂E
∂U
∣∣∣∣
d
∆U
)2
+
(
∂E
∂d
∣∣∣∣
U
∆d
)2
(3.10)
Um gleichzeitig auch die Dehnung zu erfassen, wurde ein optischer Wegaufnehmer34 ver-
wendet, der in einen speziellen Probenhalter35 integriert war (siehe Abbildung 3.10). Der
Abbildung 3.10: Probenhalter (ohne Probe) mit Lichtleiterkabel des Dehnungssensors
Dehnungssensor selbst bestand aus einem Lichtleiterkabel und einer Messeinheit, wobei das
Lichtleiterkabel im Probenhalter verschraubt war. Der Ausgang des Lichtleiterkabels zeigte da-
bei auf einen polierten Schraubenkopf, welcher als Spiegel fungierte. Die Schraube selbst war
in einer Blattfeder befestigt und diente gleichzeitig als oberer Kontakt zur Probe. Der hoch-
spannungsführende untere Kontakt befand sich in hochisolierendem Silikonöl36, um elektrische
Überschläge zu vermeiden. Der Abstand zwischen Spiegel und Ausgang des Lichtleiterkabels
betrug weniger als 1 mm (siehe Abbildung 3.10), wobei der austretende Lichtstrahl des Deh-
nungssensors vom Spiegel reflektiert und in den Lichtleiter zurückgeworfen wurde. Bei einer
34Philtec, D63-Al+H+LNPQ
35Konstruiert von Emil Aulbach
36Wacker-Chemie GmbH, AK35
50
3.4 Elektrische Charakterisierung
Dehnungsänderung der Probe ändert sich auch der Abstand zwischen Spiegel und Lichtlei-
terkabel. Der Sensor verglich die Intensität des einfallenden und des ausfallenden Lichtstrahls
und gab ein Spannungssignal aus, das dem Abstand zwischen Lichtleiterkabel und Spiegel ent-
sprach, und das ebenfalls über das Oszilloskop erfasst wurde. Die Dehnung S errechnet sich
aus dem Spannungssignal des Dehnungssensors UDS und der Probendicke d gemäß Gleichung
3.11.
S =
UDS · (−12, 83nm/mV )
d
(3.11)
Die Auflösung des Dehnungssensors betrug bedingt durch die Messtechnik ca. 50 nm. Dieser
Probenhalter ermöglichte Dehnungsmessungen auch bei hohen Frequenzen bei einer Genauig-
keit von ± 5 %, die von Nina Balke [151] aus Reproduzierbarkeitsmessungen ermittelt wurde.
Im Rahmen der Großsignalmessungen wurden bei einer maximalen Feldstärke von 8 kV/mm
unipolare und bipolare Polarisations- und Dehnungshysteresen an Volumen- und Pulver-MPB-
Proben gemessen, wobei höhere Spannungen aufgrund der begrenzten Durchschlagsfestigkeit
nicht möglich waren. Für diese Messungen wurden gesinterte Proben, die für die elektrische
Charakterisierung vorgesehen waren (siehe Kapitel 3.1.2), verwendet. Die Oberfläche der Pel-
lets musste von beiden Seiten abgeschliffen werden37, um die beim Sintern stöchiometrisch ver-
änderte Oberflächenschicht zu entfernen. Nachdem die Proben auf eine Dicke von ca. 0.7 mm
heruntergeschliffen waren, wurden sie auf beiden Seiten mit Elektroden aus Silberleitlack38
versehen.
Da BF-PT eine hohe intrinsische Leitfähigkeit besitzt, war es nötig, die Frequenz des Drei-
ecksignals auf 4Hz zu setzen. So war es möglich, Fehler, welche durch die hohe Leitfähigkeit
von BF-PT entstehen können, auf ein vernachlässigbares Niveau zu reduzieren. Mit dem Ziel,
den Einfluss des c/a-Verhältnisses auf das Domänenschalten und der daraus resultierenden
Energiedissipation von BF-PT bei elektrischer Belastung zu verstehen und sie mit dem Domä-
nenschalten und der Energiedissipation bei mechanischer Belastung zu vergleichen, wurden an
ungepolten Volumen-MPB-Proben Neukurven der Polarisationshysteresen bei 1 bis 8 kV/mm
gemessen. Dies macht es möglich, bei Integration der Polarisation über dem elektrischen Feld
(siehe Gleichung 3.12) die dissipierte Energie GE bei jedem Feldschritt zu ermitteln. Die-
se Messungen wurden an Zusammensetzungen mit 5, 7,5, 10, 15, 20 und 30 at% Lanthan
durchgeführt. Die Messfrequenz betrug ebenfalls 4 Hz, da speziell darauf geachtet werden
musste, dass Fehler durch elektrische Leitfähigkeit vernachlässigbar gering sind. Der in die-
ser Messung auftretende Fehler wurde über die Messkapazität als Hauptfehlerquelle zu 10
% abgeschätzt. Nach jeder Messung wurden die Proben auf einer Heizplatte39 depolarisiert
und an einem Berlincourt-Meter (siehe Kapitel 3.4.3) überprüft, ob die Proben vollständig
depolarisiert wurden.
GE =
∫
PdE (3.12)
37SiC-Schleifpapier: 1000er Körnung
38Leitsilber, Conrad Electronic
39IKA Labortechnik, C-MAG HS 4
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3.4.2 Rayleigh-Messungen
Ziel dieser Messungen war es, Veränderungen im Domänenschaltverhalten bzw. der Domänen-
wandbewegung als Funktion der tetragonalen Verzerrung zu erfassen und somit die in Kapitel
3.4.1 erlangten Ergebnisse zu untermauern. Der Aufbau entsprach dabei einer Sawyer-Tower-
Schaltung. Dabei wurde ein sinusförmiges elektrisches Feld E - hier mit einer Frequenz von 10
und 100 Hz - an die Probe angelegt und der Spannungsabfall am Messkondensator über einen
Impedanzwandler gemessen. Die Amplitude des elektrischen Feldes wurde schrittweise erhöht
und bei jedem Schritt die Spannung am Messkondensator (CMess = 15 µF ±1,5µF) gemessen.
Die Anregung wurde so gewählt, dass E das Koerzitivfeld Ec nicht überschritt.
Aufgrund der niedrigen Anregungsfeldstärken war das zu messende Signal sehr klein. Da-
her bedurfte es eines sehr rauscharmen Sawyer-Tower-Aufbaus, der von Herrn Weber40 rea-
lisiert wurde. Dabei wurden die Probe, der Messkondensator und der Impedanzwandler in
einer geerdeten Metallbox verbaut, um den Aufbau von der Umgebung abzuschirmen. Bei
dem Impedanzwandler handelte es sich zudem um ein besonders rauscharmes Modell41, das
seine Arbeitsspannung über eine Niedervoltspannungsquelle bezieht. Um den Eintrag mögli-
cher Störsignale zu vermeiden, wurden außerdem zwischen den Geräten speziell geschirmte
rauscharme Koaxialkabel verwendet. Die Messanordnung inklusive Schaltplan ist mit allen Pe-
ripheriegeräten in Abbildung 3.11 gezeigt. Ein Lock-in-Verstärker42 erzeugte ein Sinussignal
Abbildung 3.11: Schematisches Schaltbild der Rayleigh-Messanordnung
40Werkstatt, Materialwissenschaft
41OPA128/TO
42Stanford Research Systems, Model SR830 DSP
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mit einer Frequenz von 10 bzw. 100 Hz und gab dieses an die Hochspannungsquelle43 wei-
ter. Diese gab dann eine Spannungsamplitude an die Probe aus, wobei die maximal angelegte
Spannung 700 Vrms (ca. 1,4 kV/mm) betrug. Die tatsächlich an der Probe anliegende Maxi-
malspannung kann über V = Vrms ·
√
2 errechnet werden. Ausgehend von 1 Vrms wurde die
Anregungsspannung schrittweise erhöht und bei jedem Schritt 10 s gewartet, bevor ein Da-
tenpunkt aufgenommen wurde. Die Spannungserhöhung geschah zunächst in Schritten zu 20
Vrms und wurde ab einer Spannung von 200 Vrms auf eine Schrittweite von 50 Vrms erhöht.
Das am Messkondensator gemessene Signal wurde über den Impedanzwandler an den Lock-
in-Verstärker zurückgegeben, der das von ihm ausgegebene Spannungssignal mit dem an der
Messkapazität gemessenen Signal verglich. Über einen Messrechner wurden mittels eines LabView-
Programms44 die Effektivspannung, die an die Probe angelegt wurde, die am Messkondensator
aufgenommene Spannung und die Phasenabweichung δ vom Referenzsignal erfasst und gespei-
chert.
Für diese Messungen wurden ungepolte Volumen-MPB-Proben, wie sie auch in Kapitel 3.4.1
beschrieben wurden, verwendet. Um Gerätebeiträge zu eliminieren, wurde außerdem zusätzlich
ein Referenzkondensator (1 nF ±0,001 nF) auf die gleiche Art, wie die Proben, gemessen. Diese
Messung wurde in der Auswertung der Daten mit eingerechnet. Die Permittivität ∗ ergibt sich
über die Probenkapazität Cs gemäß Gleichung 3.13, wobei sich die Probenkapazität über die
Messungen des Referenzkondensators aus Gleichung 3.14 errechnet.
∗ =
Cs
0
· d
A
(3.13)
Cs =
Vs
Vr
· Cr (3.14)
Dabei ist Vs die am Messkondensator gemessene Spannung, Vr die bei der Messung des Re-
ferenzkondensators gemessene Spannung am Messkondensator und Cr die Kapazität des Re-
ferenzkondensators. Zusammen mit der Phasenverschiebung aus den Messungen von Probe δs
und Referenzkondensator δr kann nun der Realteil ’ und der Imaginärteil ” der Permittivität
gemäß Gleichung 3.15 und 3.16 errechnet werden. Der aus diesen Messungen resultierende
Fehler in der Permittivität wurde aus Reproduzierbarkeitsmessungen zu 5 % abgeschätzt. Ei-
ne Abschätzung des Fehlers gestaltet sich im Falle der Rayleigh-Messungen schwierig, da sich
die Messbereiche des Lock-In-Verstärkers und das Signal-zu-Rausch-Verhältnis während der
Messung ständig ändern.
′ = ∗ · cos(δs − δr) (3.15)
′′ = ∗ · sin(δs − δr) (3.16)
3.4.3 Messung des piezoelektrischen Koeffizienten
3.4.3.1 Raumtemperaturmessung
Die Raumtemperaturmessung des piezoelektrischen Koeffizienten d33 fand direkt nach den in
Abschnitt 3.4.1 beschriebenen Messungen statt. Sie sollte helfen, den Einfluss der Tetragonali-
43Trek, Model PZD2000A
44Programm: Trollier-McKinstry, Pennstate, USA
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tät auf die piezoelektrischen Eigenschaften zu verstehen. Hierfür wurde unter Ausnutzung des
direkten piezoelektrischen Effektes der Raumtemperaturwert von d33 in einem Berlincourt-
Meter45 bestimmt. Das Gerät erzeugte eine mechanische Schwingbelastung von 250 mN bei
110 Hz und maß simultan die von der Probe generierten Ladungen an einem Messkondensator
(1 pF) [152]. Gemäß Gleichung 2.3 ergibt sich dann bei hinreichend kleiner Belastung der pie-
zoelektrische Koeffizient, der vom Gerät auf einem Display in [ pC/N] angezeigt wurde. Der bei
dieser Messung entstehende Fehler wurde aus den Schwankungen der Messwerte zu 25 pC/N
abgeschätzt.
3.4.3.2 Hochtemperaturmessung
Um den Verlauf des piezoelektrischen Koeffizienten d33 über der Temperatur zu ermitteln,
wurde eigens dafür ein spezieller Aufbau konstruiert. Dieser bestand primär aus einem Laser-
Doppler-Interferometer, einer Temperaturregeleinheit, einem heizbaren/kühlbaren Probenhal-
ter und einem Messrechner. Der Messaufbau ist schematisch in Abbildung 3.12 gezeigt. Abbil-
dung 3.13 zeigt den Ofen und die Probenhalterung im Detail. Das Laser-Doppler-Interferometer
bestand aus einem Ein-Punkt-Messkopf46 und einem Front-End47 zur Signalaufbereitung. Der
Ein-Punkt-Messkopf beinhaltet dabei das Interferometer. Das Interferometer verglich den vom
vibrierenden Objekt zurückgeworfenen Laserstrahl mit einem Referenzstrahl derselben Quelle.
Dies geschah durch Überlagerung beider Laserstrahlen, wobei das resultierende Interferenzsi-
gnal im Detektor des Vibrometers erfasst wurde. Aus den Intensitätsschwankungen und der
Phasenverschiebung lässt sich die Wegdifferenz der vibrierenden Probe berechnen [153–155].
Das Vibrometersignal wurde an das Front-End weitergegeben und dort aufbereitet. An das
Front-End angeschlossen war ein Messrechner, der das Signal ausliest und die Messwerte über
ein Messprogramm48 ausgab.
Die Probe befand sich in einer speziellen Probenhalterung49. Diese war so konstruiert, dass
eine möglichst exakte Temperaturführung gewährleistet wurde (siehe Abb. 3.12 und 3.13). Die
Probe wurde von oben und von unten mit Silberkontakten elektrisch gekoppelt, wobei der
obere Kontakt in eine Wolframfeder eingespannt war, die die Probe mit einer mechanischen
Vorspannung versah. Diese Vorspannung wurde über Gewichte aufgebracht, die auf der Iso-
lierkappe (siehe Abbildung 3.13 (a)) platziert wurden. Der in der Wolframfeder eingespannte
Silberkontakt diente gleichzeitig als Spiegel, um den durch ein Loch in der Isolierkappe ein-
gekoppelten Laserstrahl zurückzuwerfen. Mit diesem Probenhalter war es möglich, die Probe
sowohl bis 600℃ aufzuheizen, als auch mit flüssigem Stickstoff auf -60℃ herunterzukühlen. Die
Temperaturführung war dabei auf ±5℃ genau, was über einen Temperaturindikator bestimmt
wurde. Für das Aufheizen der Probe waren Heizspiralen in eine Macor® Glaskeramik eingelas-
sen. Darüber befand sich ein Al2O3 -Deckel, der auch die Probenkontaktierungen enthält. Zur
45Sinocera, YE2730
46Polytec GmbH, OFV-505
47Polytec GmbH, VDD-E-600
48Polytec, Vibsoft 4.5
49Gebaut von Emil Aulbach
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Front-
End
Al2O3 Thermoelemente
SilberkontakteHeizelemente
Vibrometer 
Einpunkt-
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für flüssigen 
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A/D
Abbildung 3.12: Schematischer Aufbau der Messanordnung für die temperaturabhängige Messung des
piezoelektrischen Koeffizienten d33[156]
Abbildung 3.13: Foto der Probenhalterung. Gezeigt sind die thermische Isolierkappe (a) und die Pro-
benkontaktierung mit den Thermoelementen (b)
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Messung der Temperatur wurden zwei Thermoelemente eingesetzt, wobei das eine in das Alu-
miniumoxid eingelassen war (siehe Abb. 3.12), während das andere auf der Al2O3 -Keramik
auflag. Letzteres wurde aufgrund seiner Nähe zur Probe für die Erfassung der Temperatur
verwendet. Das in der Al2O3 -Keramik befindliche Thermoelement wurde für den Tempera-
turregulator50 genutzt, der die Probe von unten heizte bzw. kühlte. Der Vibrometerkopf und
der heizbare Probenhalter wurden in einem starren Alu-Profilrahmen verbaut, um Störungen
so gering wie möglich zu halten.
Zur Messung des piezoelektrischen Koeffizienten wurden gepolte Proben der Volumen-MPB,
wie sie auch in Kapitel 3.4.1 verwendet wurden, über einen Funktionsgenerator51 mit einem
Sinussignal von ± 10 V und einer Frequenz von 1 kHz angeregt. Ein zusätzlich an den Funk-
tionsgenerator angeschlossenes Oszilloskop52 diente der Überwachung des Anregungssignals.
Für den Fall, dass aufgrund von zu hoher Leitfähigkeit die Anregungsspannung nicht aufrecht
erhalten werden konnte, wurde die Messung beendet. Um sicherzustellen, dass die Proben rich-
tig kontaktiert sind, wurden die bei Raumtemperatur gemessenen d33-Werte mit denen über
das Berlincourt-Meter bestimmten Werten verglichen. Danach wurde die Temperatur mit einer
Rate von 3,2℃/min erhöht, bis die jeweilige Probe vollständig depolarisiert war oder die An-
regungsspannung aufgrund von erhöhter Leitfähigkeit einbrach. Während der Anregung maß
das Laser-Doppler-Vibrometer die resultierende Schwingung, die die Probe ausführte, und gab
die Dehnungsamplitude ∆SV ib der Schwingung in [nm] aus. Aus Anregungsspannung Ugen und
Amplitude kann dann der Piezokoeffizient gemäß Gleichung 2.3 und 3.17 errechnet werden.
Der bei dieser Messung auftretende Fehler wurde aus den Schwankungen während der Messung
zu 20 pm/V abgeschätzt.
d33 =
∆SV ib
Ugen
(3.17)
3.4.4 Impedanzspektroskopie
Zur Messung der Curie-Temperatur Tc von Lanthan-dotiertem BF-PT wurde die dielektrische
Permittivität in Abhängigkeit der Temperatur erfasst. Dies wurde an Proben der Volumen-
MPB durchgeführt. Der Verlauf der Dielektrizitätskonstanten (DK) als Funktion der Tempera-
tur zeigt dabei ein Maximum bei der Temperatur des Phasenübergangs. Für diese Messungen
war es nötig, als Elektrodenmaterial anstatt des in Kapitel 3.4.1 verwendeten Silberleitlacks
eine Silberpaste53 zu verwenden, die bei 200 und 400℃ für jew. 2 h eingebrannt werden musste.
Die Aufheizrate betrug immer 100℃/h, wobei zuerst auf 200℃ und direkt danach auf 400℃
geheizt wurde. Die langsame Heizrate gewährleistete dabei ein homogenes Ausbrennen des Lö-
sungsmittels. Für die Permittivitätsmessung wurde ein Impedanzspektrometer54 verwendet,
der mit einem speziellen Probenhalter55 verbunden war, der sich in einem Ofen56 befand. Um
50NASU Institute of Physics, UTRECS K43
51HAMEG Instruments, HM8131-2
52HAMEG Instruments, HM404
53Qwent Electronic Materials Ltd., C80415D5
54HP4192 A LF
55Gebaut von Emil Aulbach
56Nabertherm, LE 4/11/R6
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eine homogene Temperaturverteilung zu gewährleisten, wurde ein Ventilator im Ofen verbaut.
Weiter befand sich das Thermoelement nahe an der Probe, wodurch eine exakte Tempera-
turführung gewährleistet wurde. So blieb der Fehler in der Temperatur kleiner als ±5℃. Der
Aufbau ist in Abbildung 3.14 gezeigt. Während der Messung wurde eine kleine Wechselspan-
Probenhalter
Ventilator für 
Luftzirkulation 
Ofen
Abzug
Impedanzanalysator
Thermoelement
Abbildung 3.14: Aufbau zur temperaturabhängigen Messung der Permittivität mit Ofen und Impedan-
zanalysator
nung von 1 V mit einer Frequenz von 102, ..., 105 und 106 Hz an die Probe angelegt und die
dabei fließenden Ströme gemessen. Die vom Impedanzspektrometer direkt aus diesen Strömen
errechnete Probenkapazität Cs und der Verlust wurden über einen Messrechner mittels eines
LabView-Programms57 ausgelesen. Gemäß der Beziehungen in Gleichung 2.4 und 3.18 lässt
sich dann die Permittivität errechnen. Dabei ist 0 die Vakuumpermittivität, A die Proben-
fläche und d die Probendicke. Der maximale Fehler in der Permittivität ∆∗ wurde gemäß
Gleichung 3.19 aus dem Fehler der Fläche ∆A = 0,1 mm2, dem Fehler in der Probendicke
∆d = 0,01 mm und dem Fehler in der Probenkapazität ∆Cs = 0,5 pF zu 10 abgeschätzt. Der
Fehler in der Temperatur wurde über Vergleichsmessungen zu ±5℃ bestimmt.
∗ =
Cs
0
· d
A
(3.18)
∆∗ =
√√√√( ∂∗
∂Cs
∣∣∣∣
d,A
∆Cs
)2
+
(
∂∗
∂d
∣∣∣∣
Cs,A
∆d
)2
+
(
∂∗
∂A
∣∣∣∣
d,Cs
∆A
)2
(3.19)
57Programm: Gundel Fliss
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3.5 Mechanische Charakterisierung
Da externe mechanische Spannungen ebenfalls auf das Domänenschalten von Ferroelektrika
großen Einfluss nehmen können[4; 10; 12; 16], wurden die Proben der Volumen-MPB ebenfalls
mechanisch charakterisiert. Als mechanisches Äquivalent zu den elektrischen Großsignalmes-
sungen (siehe Kapitel 3.4.1) wurde das ferroelastische Verhalten von (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-
xPbTiO3 untersucht. So sollte gezeigt werden, wie die tetragonale Verzerrung die ferroelasti-
schen Eigenschaften von BF-PT beeinflusst. Außerdem ist es möglich, mit uniaxialen mechani-
schen Belastungstests Probleme wie das elektrisches Versagen oder die elektrische Leitfähigkeit
zu umgehen. Dadurch lässt sich ebenfalls ermitteln, wie viel Dehnung mit dem jeweiligen Ma-
terial erzielbar ist. Es soll an dieser Stelle darauf hingewiesen sein, dass Druckspannungen und
die daraus resultierenden Dehnungen Konventionsgemäß ein negatives Vorzeichen besitzen.
Für die Messung des ferroelastischen Verhaltens wurden die in Kapitel 3.1.2 genannten Zy-
linderproben mit einem Durchmesser von 2,5 cm und einer Dicke von 8 mm verwendet. Um
jedoch die ferroelastischen Messungen durchführen zu können, war es nötig, die Zylinderpro-
ben weiter zu bearbeiten. Zunächst wurden die großen Zylinder von beiden Seiten auf eine
Gesamthöhe von 6 mm ±0,01 mm heruntergeschliffen und anschließend geläppt. Dies sollte
für planparallele ebene Zylinderflächen sorgen, die eine wichtige Voraussetzung für Messungen
sind, bei denen eine uniaxiale Last auf die Probe aufgebracht werden soll. Nur so kann eine ho-
mogene Lastverteilung in der Probe gewährleistet werden. Aus den geläppten Proben wurden
dann mit einem Hohlkernbohrer Zylinderproben mit einem Durchmesser von 5,88 mm ±0,01
mm und einer Höhe von 6 mm ±0,01 mm herausgebohrt. Anschließend wurden die Proben,
wie in Kapitel 3.3.1 beschrieben, im Ofen ausgelagert, um die Einflüsse des Schleifens und Boh-
rens zu eliminieren. Die Proben wurden daraufhin auf beiden Seiten mit Au/Pd-Elektroden
versehen (Sputterparameter: 300 s bei 40 mA).
Die Prüfung der fertigen Proben wurde in einem speziellen Aufbau58 durchgeführt, der es
erlaubte, uniaxiale Belastungstests bei Temperaturen bis 250℃ durchzuführen. Eine schemati-
sche Darstellung des Messaufbaus, sowie ein Foto des Aufbaus sind in Abbildung 3.15 gezeigt.
Der gesamte Aufbau war in einer mechanischen Prüfmaschine59 verbaut, welche über ein
Programm60 gesteuert wurde. Dieses Programm diente auch der Datenerfassung.
Die Probe wurde in einem Zentrierring aus Teflon® platziert, der dafür sorgte, dass die
Drucklast zentrosymmetrisch und homogen auf die Probe aufgebracht wird. Unterhalb und
oberhalb der Probe befanden sich die Pressstempel aus Wolframkarbid, deren Oberflächen
ebenfalls planparallel und geläppt waren. Der obere Pressstempel wurde zusammen mit der
Probe vom Teflon®-Ring zentriert. Probe, Zentrierring und Pressstempel befanden sich in
einem Stahlgehäuse, das auf einem Al2O3 -Rohr saß. Zwei kleinere Al2O3 -Röhrchen waren
innerhalb des tragenden Al2O3 -Rohrs jeweils mechanisch mit dem oberen bzw. dem unteren
Pressstempel gekoppelt. Eines der Röhrchen war dabei mit dem Gehäuse und eines mit dem
Dehnungssensor verbunden. Aus der Differenz der Bewegung beider Röhrchen ergibt sich so
58Entworfen und gebaut von Emil Aulbach
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3.5 Mechanische Charakterisierung
Abbildung 3.15: Aufbau zur Messung des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens bei Temperaturen bis 250℃
die Dehnung der Probe. Der Dehnungssensor war mit einer Messbrücke61 verbunden, über
die das Programm die Dehnungsdaten auslesen konnte. Über die Wolframkarbid-Pressstempel
und das Stahlgehäuse war es möglich, die Proben auch elektrisch zu kontaktieren. Das Mate-
rialverhalten bei uniaxialer Belastung wurde an ungepolten Proben unter kurzgeschlossenen
Elektroden durchgeführt.
Bevor die erste Probe gemessen werden konnte, war eine Nullmessung des Systems nötig,
bei der die mechanische Belastung ohne Probe durchgeführt wurde. Diese ermöglichte es, die
Beiträge des Messaufbaus aus der Dehnung heraus zu rechnen. Die Nullmessung des Systems
war für jede Temperatur durchzuführen, da sich die Beiträge aufgrund von sich verändernden
E-Moduli ebenfalls ändern. Gemessen wurden die Systembeiträge bei Raumtemperatur, 100℃
und 200℃. Nach Abschluss der Nullmessung folgte die Messung der Proben. Die Proben
wurden zu Beginn der Messung mit einer kleinen Vorlast (ca. 100 N) belastet, von der aus die
Messung gestartet wurde. Für den Fall einer Hochtemperaturmessung wurde die Maschine so
eingestellt, dass sie die Kraft beim Aufheizen konstant hielt und so die thermische Ausdehnung
kompensiert. Die Aufheizrate betrug in jedem Fall ca. 2℃/min, wobei der Ofen nach Erreichen
der Zieltemperatur noch eine halbe Stunde dort gehalten wurde, um das System ins thermische
Gleichgewicht zu bringen. Anschließend wurde dann die Belastung gestartet. Dabei wurden
alle Proben mit einer Lastrate von -100 N/s (≈-3,7MPa/s) bis auf eine Maximallast von -10317
N (≈-380MPa) belastet und anschließend mit der gleichen Rate entlastet.
Um den Einfluss der Tetragonalität auf das mechanisch induzierte Domänenschalten besser
zu verstehen, wurden Messungen ähnlich den in Kapitel 3.4.1 beschriebenen Untersuchungen
zur Energiedissipation ebenfalls für die mechanische Belastung durchgeführt. Dazu wurden die
zuvor gemessenen Zylinderproben oberhalb der Curie-Temperatur depolarisiert und erneut bei
verschiedenen Belastungen gemessen. Die Proben wurden, ausgehend von der Vorlast, mit einer
61Hottinger Baldwin Messtechnik, AB22A
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Rate von -100 N/s auf eine Last von -1000 N (≈-37MPa) belastet und wieder mit der gleichen
Rate bis zur Vorlast entlastet. Direkt im Anschluss wurde die Belastung wiederholt, wobei die
maximale Last diesmal -2000 N betrug. Dies wurde mit -3000 N, -4000 N, ..., -9000 N und
-10317 N wiederholt. Über Integration der Dehnung über der mechanischen Spannung kann die
dissipierte Energie GM für jeden Zyklus gemäß Gleichung 3.20 errechnet werden. Entsprechend
den elektrischen Messungen fanden diese Messungen ebenfalls nur an Zusammensetzungen mit
5, 7,5, 10, 15, 20 und 30 at% Lanthan statt. Aus Reproduzierbarkeitsmessungen an PZT wurde
der Fehler in den uniaxialen Belastungstests zu 5 % abgeschätzt [157].
GM =
∫
σd (3.20)
Neben der dissipieren Energie, lassen sich aus den resultierenden Spannungs-Dehnungskurven
auch die remanente Dehnung r, die maximale Dehnung max, der Dehnungsverlust durch Zu-
rückschalten62 (elr − r) und die Koerzitivspannung σc ermitteln. Des Weiteren sind die elas-
tischen Konstanten der unbelasteten Probe Einit und der voll belasteten Probe ELast über die
Spannungs-Dehnungskurven zugänglich. Abbildung 3.16 zeigt exemplarisch eine Spannungs-
Dehnungskurve und illustriert, wie diese Werte aus diesen Kurven ermittelt werden können.
Abbildung 3.16: Erklärung der aus der Spannungs-Dehnungs-Kurve extrahierten Werte.
62wird im Laufe der Arbeit auch als Rückschaltdehnung bezeichnet
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Ergebnisse
In diesem Abschnitt werden die in dieser Arbeit erhaltenen Ergebnisse gezeigt. Dabei wird der
Fokus zunächst auf Ergebnisse aus Untersuchungen der Kristallstruktur und der Mikrostruktur
gelenkt. Anschließend wird das Hauptaugenmerk auf die Auswirkungen des c/a-Verhältnisses
auf die Eigenschaften von BF-PT verlagert, da dies den Schwerpunkt der Arbeit darstellt. Des
weiteren werden Ergebnisse von in situ Strukturuntersuchungen gezeigt und sollen Rückschlüs-
se auf die im Material ablaufenden Mechanismen in Abhängigkeit der tetragonalen Verzerrung
ermöglichen. Abschließend werden auch die Temperatureinflüsse betrachtet, um das Verständ-
nis der im Material ablaufenden Mechanismen weiter zu verbessern.
4.1 Kristallstruktur und Mikrostruktur von Lanthan-dotiertem
BF-PT
Aus den in Abbildung 4.1-4.3 gezeigten Ergebnissen der röntgenographischen Experimente
lässt sich erkennen, dass die hergestellten Zusammensetzungen der Volumen-MPB sowohl
rhomboedrische als auch tetragonale Struktur besitzen. Die hergestellten Materialien sind wei-
testgehend phasenrein. Es lassen sich bei den kalzinierten Pulvern und bei den Volumenproben
schwache Fremdphasenreflexe zwischen 2θ = 25° und 2θ = 30° (bei 2θ ≈ 2,5° für die Synchro-
tronmessungen) ausmachen. Diese können nicht reagiertem Bi2O3 und TiO2 zugesprochen wer-
den, da sich deren Intensität nach dem Sintern verringert oder die Reflexe ganz verschwinden.
In allen Diffraktogrammen ist anhand der {100}R/T -Reflexintensitäten erkennbar, dass mit
zunehmendem Lanthangehalt die tetragonale Verzerrung abnimmt. Dies wurde bereits in der
Literatur beschrieben [24; 108; 111; 112]. Es fällt allerdings auf, dass die kalzinierten Pulver
eine höhere Tetragonalität zeigen als die gesinterten Proben. Dies ist besonders gut bei den
hoch dotierten Proben mit Lanthandotierungen von über 7,5 at% zu beobachten (vergleiche
Abbildung 4.1 und 4.2). Die Aufspaltung der {100}T -Reflexe der tetragonalen Phase ist bei
den kalzinierten Pulvern höher als bei den Volumenproben.
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Abbildung 4.1: Röntgendiffraktogramme der kalzinierten Pulver der Volumen-MPB-
Zusammensetzungen, gemessen am D8 des Fachgebiets Strukturforschung
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Abbildung 4.2: Röntgendiffraktogramme von gesinterten Proben der Volumen-MPB-
Zusammensetzungen, gemessen am D5000 des Fachgebiets Nanomaterialien
63
Kapitel 4 Ergebnisse
Abbildung 4.3: Röntgendiffraktogramme gemessen am Messplatz ID15 der European Synchrotron Ra-
diation Facility in Grenoble. Diese Messungen wurden von der Gruppe um Professor Andrew Bell an
gesinterten Pellets der Volumen-MPB durchgeführt.
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4.1 Kristallstruktur und Mikrostruktur von Lanthan-dotiertem BF-PT
Um aus den Diffraktogrammen der Volumenproben die Gitterparameter zu erhalten, wurde
das Rietveld-Verfeinerungsprogramm GSAS verwendet. Die rhomboedrische Phase wurde im
Rahmen der Verfeinerung als R3c und die tetragonale Phase als P4mm angepasst. Ein Ergebnis
dieser Rietveld-Verfeinerungen ist exemplarisch in Abbildung 4.4 gezeigt. Dabei geben die von
GSAS ausgegebenen Parameter wRp, Rp, Dwd und χ2 die Qualität der Verfeinerung, und
somit auch die Qualität der Gitterparameter, wider [134; 135; 158]. Alle übrigen Verfeinerungen
sind im Anhang A aufgelistet. Es ist anhand der Differenzkurve zu sehen, dass die errechnete
Abbildung 4.4: Rietveld-Verfeinerung eines bei Raumtemperatur gemessenen Diffraktogramms der Zu-
sammensetzung 0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-0,4PbTiO3 (Volumenprobe)
Kurve nur geringfügig von den gemessenen Daten abweicht. Dies wird ebenfalls durch das
niedrige reduzierte χ2 gezeigt, welches für eine gute Verfeinerung im Bereich von 1 liegen sollte.
Während die tetragonalen Gitterparameter direkt aus GSAS extrahiert werden können, müssen
die Gitterparameter der rhomboedrischen Einheitszelle aus den von GSAS ausgegebenen Daten
errechnet werden. Dies begründet sich darin, dass GSAS die rhomboedrischen Gitterparameter
im hexagonalen System als aH und cH ausgibt. Die Gitterparameter ar und αr (R3c) ergeben
sich über in der Literatur beschriebene Beziehungen gemäß den Gleichungen 4.1-4.3[136; 159;
160]
ar =
√(
2aH√
3
)2
+
(cH
3
)2
/2 (4.1)
1− 3cos2α+ 2cos3α = 36r(
4 + r3
)3 (4.2)
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mit r =
cH
aH
(4.3)
Die aus diesen Verfeinerungen ermittelten Gitterparameter sind in Abbildung 4.5 (a) und
(b) als Funktion der Lanthankonzentration gezeigt. Die rhomboedrische Verzerrung δR und
die tetragonale Verzerrung c/a wurden gemäß Uchida und Ikeda [161] ermittelt, wobei die
rhomboedrische Verzerrung δR dabei dem Vergleich zur tetragonalen Verzerrung dient. Sie
lässt sich gemäß Gleichung 4.4 errechnen, wobei dR111 und dR−111 der Netzebenenabstand der
rhomboedrischen (111)-, bzw. (-111)-Ebene ist.
δR =
9
8
·
(
dR111
dR−111
− 1
)
(4.4)
Abbildung 4.5: Gitterparameter aT und cT der tetragonalen Phase und aR der rhomboedrischen Phase
aus den Röntgendaten der Volumen-MPB-Proben als Funktion des Lanthangehaltes (a), und rhom-
boedrischer Winkel αr als Funktion der Lanthandotierung (b). Ebenfalls gezeigt ist die Entwicklung
des c/a-Verhältnisses mit Variation des Lanthangehalts.
Es ist zu sehen, dass mit zunehmender Lanthandotierung das c/a-Verhältnis von BF-PT ab-
nimmt. Dabei verkleinert sich die c-Achse, während sich die a-Achse der tetragonalen Einheits-
zelle vergrößert. Um den Trend des c/a-Verhältnisses über dem Lanthangehalt besser sichtbar
zu machen, wurde der Verlauf exponentiell angepasst. Die rhomboedrische Einheitszelle zeigt
währenddessen keinerlei Abhängigkeit des Gitterparameters aR von der Lanthankonzentrati-
on. Der Winkel der rhomboedrischen Verzerrung zeigt als Trend nur einen leichten Anstieg mit
der Lanthandotierung von 89,85° auf 89,975°. Das Volumen der rhomboedrischen Elementar-
zelle, das in Abbildung 4.6 über dem Lanthangehalt aufgetragen ist, ist ebenfalls unabhängig
vom Lanthangehalt und schwankt zwischen 62 und 63 Å3. Im Gegensatz dazu nimmt das Vo-
lumen der tetragonalen Zelle mit zunehmender Lanthandotierung stetig ab. Bei Betrachtung
der rhomboedrischen Verzerrung, die in Abbildung 4.7 zu sehen ist, zeigt sich, dass auch hier
kein Trend bezüglich der Lanthandotierung erkennbar ist. Ihr Wert schwankt zwischen 0.03
und 0.42 %, während sich die Verzerrung der tetragonalen Zelle je nach Lanthandotierung
zwischen 10 und 1 % bewegt.
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Abbildung 4.6: Volumen der tetragonalen Phase VT und der rhomboedrischen Phase VR als Funktion
des Lanthangehalts.
Abbildung 4.7: Rhomboedrische Verzerrung als Funktion des Lanthangehalts.
Elektronenmikroskopische Mikrostrukturaufnahmen der thermisch geätzten Oberflächen sind
in den Abbildungen 4.8 und 4.9 gezeigt, wobei die mit Hilfe des Programms „Lince“ ermit-
telten Korngrößen in Tabelle 4.1 gelistet sind. In dieser Tabelle sind ebenfalls die gemessenen
relativen Dichten enthalten. Die gesinterten BF-PT-Proben erreichen Dichten von 95 bis 97
%, was auch durch die Elektronenmikroskopaufnahmen bestätigt wird. Auf diesen Aufnahmen
sind nach dem Sintern immer noch einige Makroporen sichtbar. Die Korngröße variiert von
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Abbildung 4.8: Elektronenmikroskopische Aufnahmen der Mikrostruktur von (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-
xPbTiO3 mit y = 0 (a), y = 0,025 (b), y = 0,05 (c) und y = 0,075 (d)
Abbildung 4.9: Elektronenmikroskopische Aufnahmen der Mikrostruktur von (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-
xPbTiO3 mit y = 0,10 (a), y = 0,15 (b), y = 0,2 (c) und y = 0,3 (d)
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0,8µm (± 0,21 µm) bis 1,89 µm (± 0,39 µm) zwischen den Proben, wobei auch innerhalb der
Proben eine recht breite Korngrößenverteilung festgestellt werden kann. Desweiteren existiert
ein Sprung in der Korngröße ab einer Lanthankonzentration von 7,5 at%. Dabei erhöht sich
die mittlere Korngröße von 0,93 µm auf 1,62 µm.
Tabelle 4.1: Dichten und Korngrößen der Volumen-MPB des Materialsystems (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-
xPbTiO3
xPbTiO3 y La Korngröße [ µm ] Relative Dichte
0,35 0 0,8 (±0,21) 96 % (±0,5 %)
0,39 0,025 1,14 (±0,24) 97 % (±0,5 %)
0,4 0,05 0,84 (±0,24) 94 % (±0,5 %)
0,41 0,075 1,67 (±0,2) 95 % (±0,5 %)
0,415 0,1 1,65 (±0,21) 95 % (±0,5 %)
0,43 0,15 1,39 (±0,34) 96 % (±0,5 %)
0,44 0,2 1,89 (±0,39) 95 % (±0,5 %)
0,46 0,3 1,5 (±0,29) 97 % (±0,5 %)
4.2 Einfluss der Zusammensetzung auf Kristallstruktur und
piezoelektrische Eigenschaften
Wie schon in Kapitel 3.1.1 des Experimentalteils angesprochen, ist die Struktur im Volumen
von (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 nicht die gleiche wie im kalzinierten Pulver. Es hängt stark
von der Vorbehandlung des Materials ab, welche Struktur das Material zeigt. Dies ist in den Ab-
bildungen 4.10 und 4.11 für die Zusammensetzungen 0,7BiFeO3-0,3PbTiO3 und 0,65BiFeO3-
0,35PbTiO3 gezeigt. Für die Zusammensetzung der Pulver-MPB ist zu sehen, dass das kalzi-
nierte Pulver sowohl tetragonale als auch rhomboedrische Kristallstrukturen aufweist. Nach
dem Sintern sind die Reflexe der tetragonalen Struktur verschwunden und die Probe erscheint
rein rhomboedrisch. Wird die desintegrierte Probe bzw. das Pulverbett betrachtet, so sind
wieder Reflexe beider Kristallstrukturen sichtbar. Auffallend ist allerdings die Änderung der
Halbwertsbreite (FWHM) der tetragonalen Reflexe, welche im Falle der desintegrierten Probe
deutlich geringer ausfällt als beim kalzinierten Pulver. Es ist auch zu sehen, dass nach dem
Sintern das Pulverbett einen scheinbar höheren Anteil an tetragonaler Phase besitzt als das
kalzinierte Pulver, da sich die relativen Intensitäten der {110}R/T -Reflexe nach dem Sintern
stark ändern. Das Pulverbett selbst zeigt keine Fremdphasenreflexe, wodurch davon ausgegan-
gen werden kann, dass das Pulverbett repräsentativ für eine desintegrierte Probe ist. Würden
Fremdphasenreflexe auftreten, so wäre dies ein Indiz für Verluste von Bi2O3 und PbO, was
eine veränderte Stöchiometrie zur Folge hätte.
Durch eine Erhöhung der PbTiO3 -Konzentration um 5 mol% kann erreicht werden, dass
auch im gesinterten Zustand das Material noch rhomboedrisch und tetragonal gemischte Struk-
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Abbildung 4.10: Kristallographisch verschiedene Zustände der Zusammensetzung 0,7BiFeO3-
0,3PbTiO3 . Gezeigt ist das kalzinierte Pulver (a), die gesinterte Probe (b) und das zur desintegrierten
Probe äquivalente Pulverbett(c).
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Abbildung 4.11: Kristallographisch verschiedene Zustände der Zusammensetzung 0,65BiFeO3-
0,35PbTiO3 . Gezeigt ist das kalzinierte Pulver (a), die gesinterte Probe (b) und das zur desintegrierten
Probe äquivalente Pulverbett(c).
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tur besitzt (siehe Abbildung 4.11), wobei das kalzinierte Pulver weiterhin beide Strukturen
zeigt. Die Erhöhung des PbTiO3 -Gehalts hat allerdings zur Folge, dass die desintegrierte Pro-
be (bzw. das Pulverbett) rein tetragonale Struktur besitzt (Abb. 4.11 (c)). Auch hier sind
im Diffraktogramm der desintegrierten Probe die Halbwertsbreiten der tetragonalen Phase
reduziert im Vergleich zu den Halbwertsbreiten des kalzinierten und gesinterten BF-PT. Um
auch in allen anderen Zusammensetzungen eine strukturelle Mischung aus rhomboedrischer
und tetragonaler Phase zu erreichen, ist es nötig, den Bleititanatgehalt in diesen Zusammen-
setzungen ebenfalls zu erhöhen. Dabei ist die nötige Erhöhung abhängig vom jeweiligen Lan-
thangehalt. Die Positionen der Pulver-MPB und der Volumen-MPB sind in Abbildung 4.12
für alle Lanthangehalte dargestellt. Gezeigt ist die jeweilig notwendige PbTiO3 -Konzentration
(xPT), die bei einer entsprechenden Lanthandotierung (yLa) eine gemischte Struktur in (1-
x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 ergibt. Dabei ist zu sehen, dass bei niedrigen Lanthandotierungen
Abbildung 4.12: Position der MPB in (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 als Funktion des Lanthangehaltes
für Zusammensetzungen der Pulver-MPB und der Volumen-MPB. Dieser Graph zeigt die Menge an
PbTiO3 , die nötig ist, um rhomboedrisch/tetragonale Struktur im Volumen, bzw. kalziniertem Pulver
zu induzieren.
die Unterschiede zwischen der Bleititanatkonzentration der Pulver-MPB und der Volumen-
MPB vergleichsweise groß sind. Diese Unterschiede nehmen mit zunehmender Lanthandotie-
rung ab. D.h. es benötigt immer weniger zusätzliches PbTiO3 , um auch im Volumen der gesin-
terten Keramik eine Mischung aus rhomboedrischer und tetragonaler Phase zu induzieren. Die
Entwicklung der Unterschiede in der PbTiO3 -Konzentration über der Lanthandotierung ist in
Abbildung 4.13 zusammen mit der tetragonalen Verzerrung gezeigt. Der Verlauf des bereits im
Abbildung 4.5 gezeigten c/a-Verhältnisses ist gleich der Abnahme des Unterschiedes zwischen
der PbTiO3 -Konzentration von Pulver- und Volumen-MPB. Es handelt sich in beiden Fällen
um einen exponentiellen Abfall. Der Unterschied im PbTiO3 -Gehalt lässt sich demnach direkt
mit dem c/a-Verhältnis korrelieren.
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Abbildung 4.13: Differenz der Bleititanatkonzentrationen der Pulver- und Volumen-MPB als Funktion
der Lanthandotierung, sowie das c/a-Verhältnis der Volumen-MPB-Zusammensetzungen als Funktion
des Lanthangehaltes.
Um zu sehen, ob derartige strukturelle Änderungen auch Einfluss auf die Eigenschaften von
(1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 haben, sind in Abbildung 4.14 der piezoelektrische Koeffizient
d33 und die remanente Polarisation in Abhängigkeit der Lanthankonzentration gezeigt. Diese
Abbildung 4.14: Die remanente Polarisation und der piezoelektrische Koeffizient als Funktion des Lan-
thangehalts für die Zusammensetzungen der Pulver-MPB und der Volumen-MPB
Daten sind auch in Tabelle 4.2 aufgelistet, wobei zusätzlich der Großsignalwert des piezoelek-
trischen Koeffizienten d†33 (bei 8000 V/mm) und die negative Dehnung Sneg aufgeführt sind.
Die negative Dehnung ergibt sich dabei aus der Differenz der minimalen Dehnung und der
Dehnung bei Null-Feld. Es zeigt sich, dass es vom Gesichtspunkt der ferroelektrischen und
piezoelektrischen Eigenschaften keinen Unterschied macht, ob Volumen- oder Pulver-MPB-
Zusammensetzungen betrachtet werden. Die Eigenschaften beider Stöchiometriegruppen wei-
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chen nur minimal voneinander ab, wobei die Abweichungen innerhalb der Fehlergrenzen der
jeweiligen Messung liegen.
Tabelle 4.2: Vergleich der ferroelektrischen Eigenschaften der Volumen- (V) und der Pulver-MPB (P)
als Funktion des Lanthangehalts. Aufgeführt sind die remanente Polarisation Pr, die maximale Pola-
risation Pmax, das Kleinsignal-d33, das Großsignal-d
†
33 und die negative Dehnung Sneg
y
Lanthan
Pmax Pr d33 d
†
33 Sneg
[ µC/cm2 ] [ µC/cm2 ] [ pC/N ] [pm/V ] [%]
P V P V P V P V P V
0 1,5 5,7 0,4 2,2 1,5 10 0 11 0 0
2,5 9,5 5 5,98 1,95 13,5 11 15,4 6 0,004 0
5 4,3 9,6 2,4 4,8 3 17 9,4 29,4 0,009 0,0015
7,5 15,1 8,1 11,5 4,6 39 21 60 33 0,022 0,003
10 45,3 33,8 40,9 27,5 125 106 196 185 0,245 0,111
15 49,2 43,5 45,1 38 162 170 245 249 0,235 0,204
30 37,4 39,5 25,7 26,1 140 96 278 276 0,066 0,059
4.3 Piezoelektrische und ferroelektrische Eigenschaften als
Funktion der tetragonalen Verzerrung
Bei den Untersuchungen zum Einfluss der tetragonalen Verzerrung auf das ferroelektrische
bzw. piezoelektrische Verhalten von (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 zeigte sich, dass die Te-
tragonalität des betrachteten Systems einen erheblichen Einfluss auf die Eigenschaften des
Materials hat. Um dies zu beschreiben, werden zunächst die bei den Großsignalmessungen
erfassten Polarisations- und Dehnungshysteresen betrachtet. Diese sind in den Abbildungen
4.15, 4.16 und 4.17 gezeigt.
Aus den Polarisationshysteresen in Abbildung 4.15 lässt sich erkennen, dass bis zu einer
Dotierung von 7,5 at% Lanthan keine gesättigten Polarisationskurven erreicht werden und die
maximale sowie die remanente Polarisation vergleichsweise klein bleiben. Obwohl eine Feld-
stärke von 8 kV/mm an die Proben angelegt wurde, ist erst ab einer Lanthandotierung von 10
at% der Ansatz einer Sättigung erkennbar. Dabei steigen auch die remanente und maximale
Polarisation ab einer Lanthankonzentration von 10 at% sprunghaft an. Mit Erhöhung des Lan-
thangehalts erhöht sich bis zu einer Dotierkonzentration von 20 at% Lanthan die maximale
und remanente Polarisation. Für eine Dotierung von 30 % ändert sich jedoch dieses Verhalten.
Die Polarisationshysterese ändert ihre Form (siehe Abbildung 4.15 (b)) und die erreichbare
remanente und maximale Polarisation gehen zurück. In Abbildung 4.15 (b) lässt sich zudem
erkennen, dass mit zunehmender Lanthandotierung das Koerzitivfeld von BF-PT abnimmt.
Aus den Polarisationshysteresen ergeben sich für die hochdotierten BF-PT-Keramiken Koer-
zitivfelder Ec von 4800 V/mm (10 at% Lanthan), 3730 V/mm (15 at% Lanthan), 2900 V/mm
(20 at% Lanthan) und 1900 V/mm (30 at% Lanthan). Eine solche Aussage kann für die nied-
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Abbildung 4.15: Polarisationshysteresen der Volumen-MPB-Zusammensetzungen gemessen an Proben
mit 0-7,5 at% Lanthan (a) und 10-30 at% Lanthan (b).
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Abbildung 4.16: Dehnungshysteresen der Volumen-MPB-Zusammensetzungen gemessen an Proben mit
0-7,5 at% Lanthan (a) und 10-30 at% Lanthan (b).
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Abbildung 4.17: Unipolare Dehnungshysteresen der Volumen-MPB-Zusammensetzungen gemessen an
Proben mit 0-7,5 at% Lanthan (a) und 10-30 at% Lanthan (b).
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rigdotierten Proben nicht getroffen werden, da eine Bestimmung des Koerzitivfeldes aufgrund
der nicht gesättigten Polarisationshysteresen nicht möglich ist.
Ein zu den Polarisationshysteresen vergleichbares Verhalten ist ebenfalls in den bipolaren
und unipolaren Dehnungshysteresen erkennbar. Diese Daten sind in Abbildung 4.16 und 4.17
gezeigt. Nur wenig Dehnung lässt sich in den mit 0 - 7,5 at% Lanthan dotierten Materialien
mit 8 kV/mm erzielen (Abb. 4.16 (a) und 4.17 (a)). Die Hysteresen dieser Zusammensetzungen
besitzen eine eher runde, nicht gut ausgebildete Form mit wenig positiver und negativer Deh-
nung. Ab einer Zusammensetzung von 10 at% steigt die maximal erreichbare Dehnung von ca.
0,025 % (7,5 at%) auf ca. 0,15 % (10 at%) an. Der Anstieg in der maximalen Dehnung setzt
sich bis zu einer Dotierung von 30 at% fort. Allerdings findet für eine Dotierkonzentration
von 30 at% Lanthan ein deutlicher Rückgang in der negativen Dehnung statt. Das Verhalten
der unipolaren Dehnung gleicht dem Verhalten der bipolaren Hysteresen und zeigt bis zur
höchsten Dotierkonzentration eine Zunahme in der maximalen Dehnung.
Die Abbildungen 4.18 und 4.19 machen das Materialverhalten in den Polarisations- und
Dehnungshysteresen besser sichtbar und zeigen die remanente und maximale Polarisation sowie
die bipolare und unipolare Dehnung in Abhängigkeit der tetragonalen Verzerrung. Die Zahlen
an den Datenpunkten geben dabei die jeweilige Lanthankonzentration in at% an. Für c/a-
Verhältnisse von 1.1 bis 1.045 werden nur geringe Polarisationen erzeugt, wärend für Werte
von c/a < 1,045 die remanente und maximale Polarisation sprunghaft ansteigt. Wird das c/a-
Verhältnis weiter reduziert, so steigen die Werte weiter an, bis ein c/a-Verhältnis von ca. 1.02,
bzw. eine Lanthankonzentration von 20 at% erreicht ist. Wird das Material höher dotiert,
reduziert das die remanente und maximale Polarisation wieder.
Abbildung 4.18: Remanente und maximale Polarisation als Funktion von c/a.
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Abbildung 4.19:Maximale Dehnung aus den unipolaren und bipolaren Dehnungshysteresen als Funktion
von c/a.
Der in den Polarisationshysteresen gefundene sprunghafte Anstieg in Abhängigkeit von der
tetragonalen Verzerrung ist ebenfalls für die unipolare und bipolare maximale Dehnung sicht-
bar. Das Verhalten in Abbildung 4.19 ist im Prinzip gleich dem Verhalten in Abbildung 4.18.
Der einzige Unterschied liegt im Verhalten der höchstdotierten Probe. Diese zeigt in der ma-
ximalen Dehnung bei Reduzierung des c/a-Verhältnisses von 1.02 (20 at%) auf 1.01 (30 at%)
einen gleichbleibend hohen Wert von ca. 0,23 %.
Die remanente Dehnung Sr, die in Abbildung 4.20 gezeigt ist, wurde aus den Neukurven
ermittelt, die sich bei der Messung der Energiedissipation ergaben. Daher fehlt in diesem
Graph die remanente Dehnung der mit 2,5 at% dotierten Zusammensetzung. Auch hier zeigt
sich der sprunghafte Anstieg, der zuvor für das c/a-Verhältnis gefunden wurde. Im Falle der
remanenten Dehnung beginnt der Anstieg jedoch schon bei etwas größeren c/a, wobei der
größte Sprung in Sr ebenfalls bei c/a ≈ 1, 045 zu finden ist.
Auch in den Messergebnissen des piezoelektrischen Koeffizienten ist der beschriebene Sprung
zu finden. Dies ist sowohl für das Kleinsignal-d33 (Berlincourt-Meter) als auch für das Großsignal-
d†33 der Fall. Wie in Abbildung 4.21 zu sehen ist, verhalten sich beide d33-Werte in etwa gleich.
Bis zu einem c/a von ca. 1,045 werden nur geringe Werte für die piezoelektrischen Koeffizienten
erreicht. Wird der Wert von 1,045 unterschritten, steigen beide piezoelektrische Koeffizienten
sprunghaft an. Dabei bleibt der Kleinsignal-Wert immer unterhalb vom Großsignal-Wert. Der
Unterschied zwischen beiden nimmt dabei unterhalb des Wertes von 1,045 stark zu. Bemer-
kenswert ist die Tatsache, dass das Kleinsignal-d33 bei einem c/a von ca. 1.01 (30 at% Lanthan)
abnimmt, wogegen das Großsignal-d†33 dieser Zusammensetzung nahezu konstant bleibt. Der
Unterschied zwischen beiden Werten steigt also sprunghaft an.
Um den Einfluss der Tetragonalität auf das Schaltverhalten von BF-PT besser zu verstehen
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Abbildung 4.20: Remanente Dehnung als Funktion von c/a. Ebenfalls exemplarisch gezeigt ist die
Neukurve einer Dehnungshysterese. Der rote Punkt in der Dehnungshysterese markiert die remanente
Dehnung. Die Zahlen an den Datenpunkten geben die jeweilige Lanthankonzentration an.
Abbildung 4.21: Der piezoelektrische Koeffizient als Funktion der tetragonalen Verzerrung. Gezeigt sind
sowohl das Kleinsignal-d33 als auch das Großsignal-d
†
33. Die Zahlen an den Datenpunkten geben die
jeweilige Lanthankonzentration an.
und um einen Vergleich zwischen der Energiedissipation bei elektrisch induziertem Schalten
und mechanisch induziertem Schalten zu ermöglichen, wurden Neukurven der Materialien auf-
genommen. Diese Neukurven sind für verschiedene Feldstärken in Abbildung 4.22 exempla-
risch für 0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-0,4PbTiO3 (Abbildung 4.22 (a)) und 0,57(Bi0,85La0,15)FeO3-
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0,43PbTiO3 (Abbildung 4.22 (b)) gezeigt. Für das niedrig dotierte Material nimmt die Po-
larisation mit steigender Feldstärke gleichmäßig zu, wobei maximal eine Polarisation von
ca. 10 µC/cm2 erzeugt wird. Gesättigte Polarisationskurven werden auch bei Anlegen von
8 kV/mm nicht erreicht. Die in Abbildung 4.22 (b) gezeigten Polungskurven des hochdotierten
Materials zeigen auch einen stetigen Anstieg der Polarisation, wobei zwischen 4 und 5 kV/mm
der Anstieg etwas stärker ausfällt. Ab einer Feldstärke von 6 kV/mm kann eine Sättigung
der Polarisationskurven erahnt werden. Bei einem maximalen Feld von 8 kV/mm wird eine
maximale Polarisation von etwa 47 µC/cm2 erreicht. Die aus der Integration der Polarisation
Abbildung 4.22: Repräsentative Neukurven für niedrig dotierte (a) und hochdotierte (b) Zusammen-
setzungen. Gezeigt sind die Neukurven der Zusammensetzungen 0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-0,4PbTiO3 und
0,57(Bi0,85La0,15)FeO3-0,43PbTiO3 .
Abbildung 4.23: Dissipierte Energie als Funktion des elektrischen Feldes für verschiedene Lanthankon-
zentrationen. Zum Vergleich wird die Energiedissipation von PZT ebenfalls gezeigt [162].
über dem elektrischen Feld erhaltenen Werte für die beim Polen dissipierte Energie GE ist in
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Abbildung 4.23 über dem Polungsfeld und in Abbildung 4.24 über dem c/a-Verhältnis gezeigt.
In Abbildung 4.23 ist zu sehen, dass für die Zusammensetzung mit 5 und 7,5 at% Lanthan
auch eine Erhöhung des elektrischen Feldes auf 8 kV/mm keine nennenswerte Energiedissi-
pation induziert. Analog zu den Polarisationskurven wird erst ab 10 at% Lanthan deutlich
mehr Energie dissipiert. Dabei ist die dafür nötige Feldstärke mit 6 kV/mm noch relativ hoch.
Höhere Lanthankonzentrationen ermöglichen eine erhöhte Energiedissipation bereits bei Feld-
stärken von 4 kV/mm, wobei die höchsten Werte bei 20 at% Lanthan erreicht werden. Für 30
at% Lanthan wird zwar bereits ab 3 kV/mm Energie dissipiert, doch wird bei ca. 5 kV/mm
ansatzweise eine Sättigung erreicht. So bleiben die Werte für die Energie deutlich unter denen
der mit 20 at% Lanthan dotierten Probe. Im Vergleich zu PZT sind - bis auf die mit 5 und 7,5
Abbildung 4.24: Dissipierte Energie als Funktion von c/a für verschiedene maximale Feldstärken.
at% dotierten Proben - die dissipierten Energien von BF-PT deutlich größer [139; 162]. Aller-
dings läuft die Energiedissipation bei PZT bei 1,5 kV/mm bereits in eine deutliche Sättigung,
während bei BF-PT eine Sättigung nur ansatzweise für die höchstdotierte Probe erkennbar ist.
Alle übrigen Materialien zeigen keine Sättigung im Energieumsatz. Wird die Energiedissipati-
on wie in Abbildung 4.24 über dem c/a-Verhältnis aufgetragen, zeigt sich, dass bei niedrigen
Feldstärken praktisch keine Energiedissipation stattfindet, unabhängig von der vorliegenden
tetragonalen Verzerrung. Erst ab einer Feldstärke von 3 kV/mm beginnen die Proben Energie
zu dissipieren. Eine weitere Erhöhung der maximalen Feldstärke führt zu einem weiteren An-
stieg der Energiedissipation für ein c/a-Verhältnis von weniger als 1,045. Zusammensetzungen
mit höheren c/a-Verhältnissen zeigen bei allen Feldstärken einen nur geringen Energieumsatz.
Für alle Feldstärken wird für ein c/a-Verhältnis von 1,022 (20 at% Lanthan) am meisten Ener-
gie umgesetzt. Das Material mit der geringsten Tetragonalität (30 at% Lanthan) nimmt auch
hier eine Sonderstellung ein und zeigt eine niedrigere Energiedissipation als die mit 20 at%
dotierte Zusammensetzung. Generell lässt sich zu Abbildung 4.24 sagen, dass sich mit stei-
gender elektrischer Feldstärke immer mehr das Verhalten herauskristallisiert, das auch in den
Abbildungen 4.18-4.21 gezeigt wurde. So ist auch hier der bereits beschriebene sprunghafte
82
4.3 Piezoelektrische und ferroelektrische Eigenschaften als Funktion der tetragonalen Verzerrung
Anstieg sichtbar, sofern die elektrische Feldstärke hoch genug ist.
Die bis hierhin gezeigten Ergebnisse lassen die Vermutung aufkommen, dass das beschrie-
bene Verhalten und insbesondere der c/a-Wert, ab dem die Eigenschaften sprunghaft zuneh-
men, von der Stärke der Anregung abhängen könnten. Um die zuvor gefundenen Ergebnisse
zu untermauern, wurden Rayleigh-Messungen durchgeführt, die direkte Rückschlüsse auf das
Domänenverhalten zulassen [38–43; 45]. Aus den Rayleigh-Messungen wurde der Verlauf der
Permittivität über der Anregungsfeldstärke bei 10 und 100Hz ermittelt, der exemplarisch in
Abbildung 4.25 (a) und (b) anhand der undotierten und mit 20 at% Lanthan dotierten Probe
(f = 10Hz) gezeigt ist. Alle übrigen Kurven sind im Anhang B zu finden. Die in Abbildung
Abbildung 4.25: Dielektrische Permittivität als Funktion des elektrischen Feldes gemessen bei 10 Hz.
Ebenfalls gezeigt ist die Regressionsgerade, die an den Rayleigh-Bereich angepasst wurde.
4.25 (a) gezeigte Permittivitätskurve lässt erkennen, dass für undotiertes BF-PT nur sehr nied-
rige Permittivitäten erreicht werden. Zunächst steigt ′ mit zunehmender Feldstärke linear an
und läuft dann, entgegen dem in Kapitel 2.2.2 gezeigten und in der Literatur beschiebenen
Verlauf [38], in eine Sättigung. Mit 20 at% dotiertes BF-PT erreicht deutlich höhere Permit-
tivitäten und beginnt bei etwa 600 V/mm stärker zu wachsen, wie es auch in Kapitel 2.2.2
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gezeigt wurde. Einen Niedrigfeldbereich, wie in der Literatur beschrieben [38], kann in den hier
gezeigten Permittivitätsgraphen nicht festgestellt werden. Auch in den übrigen Messungen (sie-
he Anhang B) ist dieser Bereich nicht immer vorhanden. Um die Rayleigh-Parameter α und
′0 zu erhalten, die Aussagen über reversible und irreversible Domänenwandprozesse erlauben,
wurde der lineare Rayleigh-Bereich der ′(E)-Kurven über die Rayleigh-Gleichung angepasst.
Die jeweiligen Regressionsgeraden sind sowohl in Abbildung 4.25 als auch in den im Anhang B
gezeigten Kurven zu finden. Die aus den Regressionen ermittelten Rayleigh-Parameter sind in
Abbildung 4.26 (a) und (b) als Funktion der tetragonalen Verzerrung gezeigt. Die Nullfeldper-
mittivität ′0 (Abbildung 4.26 (a)) erreicht bis zu einem c/a-Verhältnis von 1,045 nur geringe
Werte um die 400. Wird die Tetragonalität weiter reduziert, nimmt ′0 sprunghaft zu. Dabei
steigt die Nullfeldpermittivität für die höchst dotierte Probe (bzw. ein c/a-Verhältnis von ca.
1.01) auf Werte um 2000 an. Die Unterschiede zwischen den bei 10Hz und den bei 100Hz
gemessenen Werten sind dabei vernachlässigbar klein. Ein zu ′0 nahezu gleiches Verhalten
wird für den Rayleigh-Parameter α (Abbildung 4.26 (b)) gefunden. Dieser zeigt bis zu einem
c/a-Verhältnis von 1,045 nur sehr kleine Werte knapp über Null. Unterhalb von 1,045 steigt
α steil an und wächst für c/a von ca. 1,01 auf Werte über 0,9 mm/V. Unterschiede in den
gemessenen Frequenzen sind in α nur unterhalb von einem c/a-Verhältnis von 1,04 zu sehen,
lassen jedoch keinen systematischen Trend erkennen.
Abbildung 4.26: Rayleigh-Parameter ′0 (a) und α (b) als Funktion von c/a, gemessen bei 10 und 100
Hz.
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4.4 Mechanische Eigenschaften von BF-PT in Abhängigkeit der
tetragonalen Verzerrung
In Abbildung 4.27 sind die bei 25℃ aufgenommenen Spannungs-Dehnungs-Kurven gezeigt. Es
fällt auf, dass bei den Zusammensetzungen eine klare Koerzitivspannung nur schwer erkenn-
bar ist. Die Abweichung vom rein linear elastischen Verhalten zieht sich über den gesamten
Spannungsbereich hin, was besonders für bis 7,5 at% Lanthan dotierte Materialien gilt. Bei
höheren Lanthangehalten ist die Abweichung vom linear elastischen Verhalten deutlicher, und
die Koerzitivspannung lässt sich besser erkennen. Die bis 7,5 at% Lanthan dotierten Proben
Abbildung 4.27: Spannungs-Dehnungs-Kurven von (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 , gemessen bei
Raumtemperatur.
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erreichen maximale Dehnungen von -0,8 und -1 %, wobei die höchsten Dehnungen für die mit
0, 7,5 und 10 at% Lanthan dotieren Proben erzielt werden. Für alle anderen Dotierkonzen-
trationen ist die erreichte maximale Dehnung geringer und liegt zwischen -0,5 und -0,85 %.
Die remanente Dehnung erreicht für Zusammensetzungen bis einschließlich 7,5 at% Lanthan
Werte zwischen -0,1 und -0,3 %. Die remanenten Dehnungen der höher dotierten Proben sind
über einen weiten Bereich zwischen ca. -0,05 und -0,4 % verteilt.
Die Spannungs-Dehnungs-Kurven, welche bei 100 und 200℃ aufgenommen wurden, sind in
Abbildung 4.28 und 4.29 gezeigt. Es ist zu sehen, dass eine Temperaturerhöhung auf 100℃
und 200℃ zu mehr maximaler und remanenter Dehnung führt, wenn die Dotierkonzentration
7.5 at% nicht überschreitet. Das Gegenteil ist der Fall für die höher dotierten Materialien, für
die im Falle einer Temperaturerhöhung auf 100 und 200℃ weniger Dehnung erreicht wird.
Abbildung 4.28: Spannungs-Dehnungs-Kurven von (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 , gemessen bei
100℃.
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Abbildung 4.29: Spannungs-Dehnungs-Kurven von (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 , gemessen bei
200℃.
So schrumpft die maximale Dehnung für 100℃ auf Werte zwischen -0,45 und -0,9 % und die
remanente Dehnung auf Werte zwischen -0,05 und -0,3 %. Die temperaturinduzierte Verände-
rung in den Eigenschaften ist für Zusammensetzungen mit 10-30 at% Lanthan nicht so stark
ausgeprägt, wie für Lanthankonzentrationen bis 7,5 at%.
Nicht nur die erreichbare Dehnung verändert sich mit der Temperatur, sondern auch die
Form der Kurven. Bei Temperaturerhöhung bildet sich mehr und mehr eine erkennbare Koer-
zitivspannung aus und die linearen bzw. nicht-linearen Bereiche der Graphen lassen sich optisch
besser voneinander trennen. Besonders deutlich zeigt sich am Beispiel der 7,5 at% dotierten
Probe, dass eine Temperaturerhöhung von 100℃ auf 200℃ zusätzlich mit einer deutlichen
Verringerung der Koerzitivspannung verbunden ist.
Um das eben beschriebene Verhalten aller 8 Zusammensetzungen der Volumen-MPB besser
sichtbar zu machen, wurden aus den Spannungs-Dehnungskurven r, max, (elr − r), GM und
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σc ermittelt. Außerdem wurden die elastischen Konstanten Einit und ELast extrahiert. Die
verschiedenen Dehnungswerte und die dissipierte Energie sind in Abbildung 4.30 (a)-(d) als
Funktion der Lanthandotierung gezeigt. Der markanteste Punkt der in Abbildung 4.30 gezeig-
ten Kurven ist die Zusammensetzung mit einer Dotierkonzentration von 7,5 at% Lanthan, die
ein Maximum in max, r, (elr − r) und GM zeigt. Auch wenn in den Raumtemperaturdaten
der remanenten und maximalen Dehnung die mit 10 at% dotierte Probe die höchsten Werte er-
reicht, so liegt das Maximum für alle anderen Größen bzw. Temperaturen bei 7.5 at% Lanthan.
Die Lanthanabhängigkeit von max, r, (elr − r) und GM ist für Dotierkonzentrationen von 0
bis 5 at% Lanthan nur gering. Für Dotierungen von mehr als 7,5 at% Lanthan ist ein deutlicher
Rückgang in max, r, (elr − r) und GM zu sehen, wenn der Lanthangehalt steigt. Abbildung
4.30 (a) und (d) sind hervorzuheben, da sie die Temperaturabhängigkeit des ferroelastischen
Verhaltens besonders gut erkennen lassen. Bis 5 at% Lanthan führt in beiden Graphen eine
Temperaturerhöhung zu mehr Dehnung bzw. Energiedissipation. Für eine Konzentration von
10 und mehr at% Lanthan führt ein Anstieg in der Temperatur zu weniger Dehnung bzw.
Energiedissipation. Abbildung 4.30 (b) und (c) lassen zwar das gleiche temperaturabhängi-
ge Verhalten im Bereich niedriger Lanthandotierungen erkennen, das temperaturabhängige
Verhalten der hochdotierten Proben ist allerdings nicht gut erkennbar.
Abbildung 4.30: Remanente Dehnung r (a), maximale Dehnung max (b), der Dehnungsverlust durch
Zurückschalten (elr − r) (c) und die dissipierte Energie (d) als Funktion der Lanthankonzentration für
25, 100 und 200℃.
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Aus den Spannungs-Dehnungskurven aus Abbildung 4.27-4.29 konnten Veränderungen in
der Koerzitivspannung mit ansteigender Lanthankonzentration und mit Variation der Tempe-
ratur festgestellt werden. Zur Quantifizierung von σc wurde, wie auch in der Literatur zu finden
[5; 47; 163], die Koerzitivspannung über den Wendepunkt in den Spannungs-Dehnungskurven
bestimmt. Dies ist auch in der erklärenden Abbildung 3.16 gezeigt (siehe Kapitel 3.5). Die so er-
mittelten Koerzitivspannungen sind in Abbildung 4.31 über dem c/a-Verhältnis aufgetragen.
Die Gitterparameter wurden über Rietveld-Verfeinerung der HT-XRD-Daten erhalten. Die
Temperaturabhängigkeit der Gitterparameter wird in Kapitel 4.6 separat gezeigt. Aufgrund
der Form der Spannungs-Dehnungskurve war es nicht möglich, σc für die Zusammensetzun-
gen mit 2,5 at% Lanthan bei Raumtemperatur und 30 at% Lanthan bei 100℃ und 200℃
zu bestimmen. Die Zahlen an den Datenpunkten geben dabei die jeweiligen Lanthangehal-
te an. Es zeigt sich, dass bis zu einem c/a-Verhältnis von 1,045 die Koerzitivspannung mit
Abbildung 4.31: Koerzitivspannung als Funktion der tetragonalen Verzerrung für 25, 100 und 200℃.
Die Zahlen an den bei 25℃ ermittelten Datenpunkten geben die jeweiligen Lanthankonzentrationen
in at% wieder.
-246MPa ±12MPa bis -284MPa ±14MPa vergleichsweise groß ist. Unterschreitet c/a den
Wert von 1,045 (mehr als 7,5 at% Lanthan), fällt σc sprunghaft auf -168MPa ab. Über ei-
ne weitere Reduktion der Tetragonalität lässt sich die Koerzitivspannung weiter bis auf etwa
-130MPa senken. Die Entwicklung der Koerzitivspannung über der tetragonalen Verzerrung
ähnelt stark den in Kapitel 4.3 gezeigten Verläufen, die einen sprunghaften Anstieg der piezo-
elektrischen Eigenschaften bei c/a ≈ 1, 045 zeigten. Eine Temperaturerhöhung auf 100℃ hat
wenig Auswirkungen auf die Koerzitivspannungen der hochdotierten Proben. Unterhalb eines
c/a-Werts von 1,045 folgt σc dem gleichen Trend wie bei Raumtemperatur. Für höhere tetra-
gonale Verzerrungen führt eine Erhöhung der Temperatur auf 100℃ jedoch zu einer Reduktion
der Koerzitivspannung, was zur Folge hat, dass der zuvor genannte sprunghafte Anstieg nicht
mehr so klar sichtbar ist. Bei einer Temperaturerhöhung auf 200℃ ist dieser Sprung nicht
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mehr zu erkennen. Die Koerzitivspannung wird sowohl für die hohen als auch für die nied-
rigen c/a-Werte deutlich reduziert. Dabei ist die Veränderung im Bereich hoher tetragonaler
Verzerrungen weiterhin stärker ausgeprägt als das bei niedrigen c/a-Verhältnissen der Fall ist.
Dies führt bei 200℃ zu einem linearen Abfall der Koerzitivspannung über der tetragonalen
Verzerrung. Die niedrigste Koerzitivspannung wird mit -48MPa für die Zusammensetzung mit
30 at% Lanthan gefunden.
Um den Einfluss der tetragonalen Verzerrung auf das mechanisch induzierte Domänenschal-
ten sichtbar zu machen, wird die remanente Dehnung und die Rückschaltdehnung normiert
als Funktion von c/a betrachtet. Dies ist in Abbildung 4.32 (a) und (b) gezeigt. Normiert
wird über die spontane Dehnung s, die sich aus den Gitterparametern der entsprechenden
Zusammensetzung gemäß Gleichung 4.5 errechnen lässt [164].
s =
2(c− a)
c+ 2a
(4.5)
Die Gitterparameter wurden hier ebenfalls über Rietveld-Verfeinerung der HT-XRD-Daten
Abbildung 4.32: Normalisierte remanente Dehnung (a) und normalisierte Rückschaltdehnung (b) als
Funktion der tetragonalen Verzerrung (c/a) für 25, 100 und 200℃. Die Zahlen an den bei 25℃ ermit-
telten Datenpunkten geben die jeweiligen Lanthankonzentrationen in at% wieder.
erhalten. Der Trend der normalisierten remanenten Dehnung (Abb. 4.32 (a)) zeigt betragsmä-
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ßig einen generellen Anstieg mit abnehmendem c/a-Verhältnis, wobei die Steigung mit kleiner
werdender tetragonaler Verzerrung mehr und mehr zunimmt. Auch hier ist in r/s ein lokales
Maximum zu erkennen, welches zwischen 1,04 und 1,05 liegt. Dieses Maximum ist für alle
Temperaturen sichtbar, ist jedoch für hohe Temperaturen stärker ausgeprägt und besitzt sei-
nen höchsten Wert bei 200℃. Für den Fall, dass die tetragonale Verzerrung größer ist als 1,04
resultiert eine Temperaturerhöhung in r/s in einem Anstieg der normalisierten Dehnung. Die-
ser Trend ist für höhere Lanthangehalte jedoch nicht mehr erkennbar ist. Auffallend ist, dass
bei einer Tetragonalität von ca. 1,01 (30 at% Lanthan) die normalisierte remanente Dehnung
stark zurückgeht. Dieser Rückgang wird durch Temperaturerhöhung sogar noch verstärkt. In
(elr − r)/s (Abb. 4.32 (b)) zeigt sich ein Verhalten, das dem in Abbildung 4.32 (a) gezeigten
Verhalten in weiten Teilen gleicht. Dennoch ergeben sich zwei Unterschiede. Zunächst fällt auf,
dass es keinen Rückgang in (elr − r)/s bei einem c/a-Verhältnis von 1,01 gibt. Ein weiterer
Unterschied liegt im temperaturabhängigen Verhalten der Maxima in (elr − r)/s, die nicht
wie in Abbildung 4.32 (a) bei 200℃ das höchste Maximum zeigen, sondern bei 25℃.
Als ein weiterer Kennwert wurden auch die E-Moduli aus den Spannungs-Dehnungs-Kurven
bestimmt und über der tetragonalen Verzerrung aufgetragen. Diese Daten sind in den Abbil-
dungen 4.33 und 4.34 gezeigt. Dabei wurde zwischen der unbehandelten ausgelagerten Probe
und der Probe unter maximaler Belastung unterschieden, da der E-Modul unter anderem
vom Domänenzustand innerhalb der Probe abhängt [164–166]. Der E-Modul der unbelasteten
Probe Einit ist in Abbildung 4.33 gezeigt. Ausgehend von der undotierten Probe mit einem
c/a-Verhältnis von etwa 1,10 nimmt Einit zunächst zu, bleibt dann bis zu einem c/a von 1,06
konstant und fällt dann bei etwa 1,045 stark ab. Wird die tetragonale Verzerrung weiter redu-
Abbildung 4.33: E-Modul der unbelasteten, ausgelagerten Probe für 25, 100 und 200℃ als Funktion
der tetragonalen Verzerrung.
ziert, nimmt der E-Modul wieder zu. Mit zunehmender Temperatur nimmt der E-Modul, wie
zu erwarten, ab. Dieser Trend ist allerdings nur gut sichtbar für tetragonale Verzerrungen, die
größer als 1,04 sind. Für niedrigere c/a-Verhältnisse ist kein klarer Trend mehr zu erkennen.
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Abbildung 4.34: E-Modul der mit 380MPa belasteten Probe als Funktion von c/a für 25, 100 und
200℃.
Der E-Modul der belasteten Probe ELast (siehe Abbildung 4.34) zeigt nicht exakt das gleiche
Verhalten wie der der unbelasteten Probe. Das lokale Minimum im E-Modul ist bei 25℃ nicht
sichtbar. Das E-Modul der belasteten Probe ELast nimmt mit abnehmender Tetragonalität
kontinuierlich ab. Die undotierte Probe zeigt dabei ein E-Modul, der im gleichen Bereich wie
der der höchst-dotierten unbelasteten Probe liegt. Wird die Temperatur auf 100℃ erhöht,
so wird für c/a-Verhältnisse von ca. 1,045 eine lokales Minimum zu niedrigeren E-Moduli
ansatzweise sichtbar. Eine weitere Temperaturerhöhung auf 200℃ führt dann zu einem sehr
deutlichen lokalen Minimum im E-Modul. Ein weiterer Effekt steigender Temperatur ist eine
Zunahme im E-Modul für c/a-Verhälntisse, welche größer als 1,045 sind. Dies steht im Kontrast
zu den Beobachtungen in Abbildung 4.33. Ein solcher Trend als Funktion der Temperatur ist
nicht erkennbar für Tetragonalitäten, welche kleiner sind als 1,045. Der generelle Trend in
Abbildung 4.34 ist eine Zunahme des E-Moduls mit abnehmender Tetragonalität, was für alle
Temperaturen gültig ist.
Als mechanisches Äquivalent zu den Messungen, die der Bestimmung der elektrisch dissi-
pierten Energie GE dienten, wurde auch die Energie GM bestimmt, die bei einer rein mechani-
schen uniaxialen Belastung vom Material dissipiert wird. Aufgrund des Messablaufs muss bei
der Auswertung Folgendes beachtet werden: Durch Integration der mechanischen Spannung
über der Dehnung ergibt sich die dissipierte Energie GZ1. Wird ein weiterer Zyklus gefahren,
startet dieser vom Wert der remanenten Dehnung des ersten Zyklus. Dadurch ergibt sich ein
Überlapp G2 der Flächen, der bei der Berechnung der Energie des zweiten Zyklus GZ2 mit
berücksichtigt werden muss. Dies ist in Abbildung 4.35 gezeigt. Um nun die Energie bis zur je-
weiligen maximalen Spannung zu errechnen muss dieser Überlapp bei der Aufsummierung der
Flächen G1 und G3 entsprechend abgezogen werden. So ergeben sich beispielsweise die Energie
der jeweiligen Zyklen gemäß Gleichung 4.6 und 4.7. Für höhere maximale Spannungen setzt
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sich dies entsprechend fort.
GM = GZ1 = G1 (4.6)
GM = GZ2 = G1 +G3 −G2 (4.7)
Abbildung 4.35: Darstellung der für die Berechnung der dissipierten Energie GM notwendigen Flächen
unter den Spannungs-Dehnungs-Kurven.
Die Ergebnisse aus den Messungen zur mechanisch dissipierten Energie sind in den Abbil-
dungen 4.36 und 4.37 gezeigt. In Abbildung 4.36 ist die dissipierte Energie als Funktion der
maximal angelegten mechanischen Spannung für verschiedene Lanthankonzentrationen aufge-
tragen. Zum Vergleich ist ebenfalls die Energiedissipation von PZT1 gezeigt. Wie zu sehen ist,
ist eine Erhöhung der maximalen mechanischen Spannung erwartungsgemäß mit einer Erhö-
hung der Energiedissipation korreliert. Dabei werden die höchsten Werte für 7,5 und 10 at%
Lanthan erreicht. Ein deutlicher Rückgang der Energiedissipation stellt sich ein, wenn die Lan-
thankonzentration auf 15-30 at% erhöht wird. Die PZT-Daten unterscheiden sich deutlich von
den an BF-PT gewonnenen Daten. So ist bei PZT eine klare Sättigung erkennbar, während
dies bei BF-PT nur bei Lanthankonzentrationen von 15, 20 und 30 at% im Ansatz sichtbar
ist.
In Abbildung 4.37 ist die Energiedissipation in Abhängigkeit von c/a für verschiedene Ma-
ximalspannungen gezeigt. Für mechanische Spannungen von 36-110MPa sind die erreichten
Werte nur sehr gering, und es lassen sich keine nennenswerten Unterschiede zwischen 36, 73 und
110MPa ausmachen. Erst bei Erreichen von 184MPa sind erste Änderungen erkennbar, wobei
die meiste Energie bei einem c/a von 1,025-1,05 dissipiert wird. Wird die maximal angelegte
1PIC151, PI Ceramic GmbH, Lederhose, Deutschland, gemessen von Dr. Kyle Webber, Technische Univer-
sität Darmstadt
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Abbildung 4.36: Dissipierte Energie als Funktion der maximalen Belastung für verschiedene Lanthan-
konzentrationen. Zum Vergleich ist ebenfalls die Energiedissipation von PZT (PIC151) gezeigt.
Spannung weiter erhöht, bildet sich bei einem c/a-Verhältnis von ca. 1,045 immer deutlicher
das zuvor beschriebene Maximum der dissipierten Energie aus und erreicht bei 380MPa einen
Wert von 940 kJ/m3.
Abbildung 4.37: Dissipierte Energie als Funktion von c/a für verschiedene maximale uniaxiale Span-
nungen. Die Zahlen an den Datenpunkten geben die jeweiligen Lanthangehalte an.
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Ein tieferer Einblick in die Mechanismen, die unter mechanischer/elektrischer Belastung in
BF-PT induziert werden, kann über in situ Beugungsexperimente erlangt werden [8; 11; 144].
Dazu werden hier zunächst die an der APS2 ermittelten Daten gezeigt, welche die strukturellen
Änderungen aufgrund elektrischer Belastung veranschaulichen. Diese Ergebnisse sind in den
Abbildungen 4.38, 4.39 und 4.40 dargestellt. In Abbildung 4.38 (a)-(d) und 4.39 (a)-(d) sind
jeweils die Ausschnitte zweier Diffraktogramme gezeigt. In diesen Ausschnitten sind die {111} -
und die {200} -Reflexe der rhomboedrischen bzw. tetragonalen Phase enthalten. Eines der
Diffraktogramme wurde bei minimalem elektrischen Feld und eines bei maximal möglichem
elektrischen Feld gemessen, wobei eventuelle strukturelle Änderungen über eine Differenzkurve
kenntlich gemacht wurden. Ein Neigungswinkel von α = 0° (Abb. 4.38) entspricht dabei einem
Abbildung 4.38: Röntgendiffraktogramme für α = 0°, gemessen an den Zusammensetzungen mit 0
(a), 5 (b), 10 (c) und 20 at% Lanthan (d). Gezeigt ist sowohl das jeweilige Diffraktogramm der nur
minimal belasteten Probe und der maximal belasteten Probe, als auch die Differenz der jeweiligen
Diffraktogramme.
parallel zum elektrischen Feld ausgerichteten Beugungsvektor ~q. Es zeigt sich, dass für die
niedrig dotierten Zusammensetzungen in Abbildung 4.38 (a) und (b) nahezu keine strukturellen
2Advanced Photon Source
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Abbildung 4.39: Röntgendiffraktogramme für α = 90°, gemessen an den Zusammensetzungen mit 0
(a), 5 (b), 10 (c) und 20 at% Lanthan (d). Gezeigt ist sowohl das jeweilige Diffraktogramm der nur
minimal belasteten Probe und der maximal belasteten Probe, als auch die Differenz der jeweiligen
Diffraktogramme. Der mit einem Stern indizierte Reflex stammt vom Ag-Elektrodenmaterial, das in
den Messstrahl geraten ist.
Änderungen zu beobachten sind. Lediglich eine schwache Verschiebung der {111} -Reflexe
ist erkennbar. Eine Änderung in den {200} -Reflexen ist erst ab einer Lanthankonzentration
von 10 at% zu erkennen (Abb. 4.38 (c)), wobei bei maximalem Feld die Reflexintensität des
tetragonalen (200)T -Reflexes reduziert ist. Eine gleichzeitige Erhöhung des (002)T -Reflexes ist
allerdings nicht erkennbar. Dies wird erst ab einer Dotierkonzentration von 20 at% sichtbar
(Abb. 4.38 (d)), wobei nicht nur die Änderung in {200} sondern auch die Verschiebung der
{111} -Reflexe stark zunimmt. Ein ähnliches Verhalten ist auch in Abbildung 4.39 (a)-(d) zu
finden. Hier beträgt der Neigungswinkel α = 90°, d.h. der Beugungsvektor ~q steht senkrecht
zum elektrischen Feld. Änderungen in den {111} -Reflexlagen sind ebenfalls zu finden und
zeigen auch hier ihr Maximum bei 20 at% Lanthan. Diese Änderungen in den {111} -Reflexen
sind in Abbildung 4.39 jedoch nicht so stark ausgeprägt wie in Abbildung 4.38. Werden die
Diffraktogramme der mit 20 at% Lanthan dotierten Probe in einem Höhenliniengraphen über
dem elektrischen Feld aufgetragen, dann ist zu sehen, dass die Texturänderung bei Feldstärken
von ca. 2500-2750 V/mm einsetzt. Dies ist in Abbildung 4.40 sowohl für einen Neigungswinkel
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von 0° als auch für einen Winkel von 90° gezeigt.
Abbildung 4.40: Entwicklung der Struktur als Funktion des elektrischen Feldes für mit 20 at% Lanthan
dotiertes BF-PT. Gezeigt sind die Höhenliniengraphen für einen Neigungswinkel von 0° (a) und 90°
(b).
Das mechanische Äquivalent der bisher gezeigten Strukturuntersuchungen als Funktion des
elektrischen Feldes wurde am NRSF23 durchgeführt. Die Rohdaten der Neutronenbeugung
als Funktion der uniaxialen mechanischen Belastung sind in Abbildung 4.41 gezeigt. Diese
Höhenliniengraphen ermöglichen es, die Intensitätsveränderungen besser sichtbar zu machen.
Dabei sind die schwarz eingefärbten Bereiche in Abbildung 4.41 hoher Intensität zuzuordnen,
während weiße Bereiche niedriger Intensität zuzuordnen sind. Gezeigt sind Diffraktogram-
me sowohl bei ansteigender Belastung (unterstrichene Zahlen) als auch Entlastung. Da die
Probe der Zusammensetzung 0,61(Bi0,975La0,025)FeO3-0,39PbTiO3 während der Messung zer-
brach, sind für dieses System keine Daten der Entlastung vorhanden. Außerdem sei nochmals
darauf hingewiesen, dass sich Abbildung 4.41 (a)-(c) aus zwei getrennt gemessenen Diffrakto-
grammen zusammensetzt, da der Messbereich des Detektors für eine solch hohe tetragonale
Verzerrung zu gering war. Bei Betrachtung der Höhenliniendiagramme ist zu sehen, dass sich
bei Belastung die (200)-Reflexe der rhomboedrischen und tetragonalen Phase zu höheren 2θ
verschieben. Dies ist für alle BF-PT-Systeme der Fall. Es fällt auf, dass es keine Verschiebung
des (002)T -Reflexes gibt. Lediglich die Reflexintensität scheint sich leicht zu verändern. Weiter
ist deutlich zu sehen, wie der tetragonale und rhomboedrische (200)-Reflex mit zunehmender
Lanthandotierung mehr und mehr überlappt, bis schließlich nur noch ein Reflex zu erkennen
ist. Aus diesem Grund wurde von einer tiefer gehenden Analyse der Materialien mit mehr als
5 at% Lanthan abgesehen, denn es ist nicht möglich, diese Reflexe voneinander zu trennen
und zu analysieren. Die Rohdaten der verbleibenden BF-PT-Systeme sind in Abbildung 4.42
nochmals als Oberflächengraph dargestellt. In diesem Graph sind sowohl die Änderungen in
den Reflexlagen als auch die Änderung des Reflexüberlapps besser sichtbar.
An die Neutronenbeugungsdiffraktogramme, wie sie in den Abbildungen 4.41 und 4.42 ge-
zeigt sind, wurde nun über Matlab eine Pearson-VII-Funktion angepasst, um das Materi-
alverhalten weiter gehend zu analysieren. Ein Beispiel ist in Abbildung 4.43 für die unbe-
lastete Probe, die maximal belastete Probe und die entlastete Probe der Zusammensetzung
3Neutron Residual Stress Mapping Facility 2
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Abbildung 4.41: Entwicklung der Reflexintensitäten als Funktion der mechanischen Belastung für BF-
PT mit 0 (a), 2,5 (b), 5 (c), 7,5 (d), 15 (e) und 20 at% (f). Gezeigt ist sowohl die Belastung (unterstri-
chene Zahlen), als auch die Entlastung. Weiß eingefärbte Bereiche zeigen niedrige Intensität, schwarz
eingefärbte Bereiche hohe Intensität an.
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Abbildung 4.42: Oberflächengraph zur Darstellung der strukturellen Änderungen als Funktion der un-
iaxialen mechanischen Belastung für BF-PT mit 0 (a), 2,5 (b) und 5 (c) at% Lanthan. Gezeigt ist
sowohl die Belastung (mit Stern markierte Zahlen), als auch die Entlastung.
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0,65BiFeO3-0,35PbTiO3 gezeigt. Zu sehen sind hier nur die {200} -Reflexe, da für die Lanthan-
konzentrationen 0, 2,5 und 5 at% zwei Diffraktogramme pro Lastschritt aufgenommen werden
mussten, und diese Diffraktogramme in Matlab separat angepasst wurden. Alle übrigen von
Matlab ausgegebenen Kurven sind im Anhang C zu finden. Wie in Abbildung 4.43 zu sehen
ist, lässt sich die gewählte Pearson-VII-Funktion gut an das Diffraktogramm anpassen. Gut
erkennbar ist ebenfalls die Verschiebung der Reflexpositionen unter Belastung. Dabei fällt auf,
dass die Verschiebung des rhomboedrischen Reflexes dominiert.
Abbildung 4.43: Darstellung der mit Matlab angepassten NRD-Profile am Beispiel des undotierten
BF-PTs.
Die Veränderung der Reflexe drückt sich in den von Matlab extrahierten Intensitäten und
Reflexpositionen aus, wobei sich aus den Reflexpositionen die Gitterdehnung gemäß Gleichung
4.8 und 4.9 errechnet.
dhkl =
λ
2sinθ
(4.8)
hkl =
dhkl(σ)− dhkl(σ0)
dhkl(σ0)
(4.9)
Dabei ist λ die verwendete Wellenlänge, θ der Beugungswinkel, dhkl der Gitterebenenabstand,
dhkl(σ) der Gitterebenenabstand bei angelegter mechanischer Spannung σ und dhkl(σ0) der
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Gitterebenenabstand der unbelasteten Probe. Die errechneten Gitterdehnungen sind in Ab-
bildung 4.44 über der mechanischen Spannung aufgetragen. Dabei fällt zunächst auf, dass
die rhomboedrische (200)R-Gitterebene in allen Materialien eine stärkere Dehnung aufweist
als die tetragonale (200)T - oder (002)T -Gitterebene. Bei Betrachtung der errechneten Gitter-
dehnungen ist außerdem zu sehen, dass für die rhomboedrische (200)- und die tetragonale
(002)-Gitterdehnung (0 und 5 at% Lanthan) nach Entlastung eine remanente Gitterdehnung
zurückbleibt.
Aus den Gitterdehnungen können über lineare Regression intrinsische E-Moduli der jewei-
ligen kristallographischen Richtung bestimmt werden. Diese sind in Tabelle 4.3 zusammen
mit den in Kapitel 4.4 bestimmten makroskopischen E-Moduli aufgelistet. Wie schon auf-
grund des in Abbildung 4.44 gezeigten Verhaltens zu vermuten war, besitzt die tetragonale
Einheitszelle einen höheren E-Modul in [200]-Richtung als die rhomboedrische Einheitszelle.
Auch die tetragonale [002]-Richtung zeigt einen höheren E-Modul. Im Vergleich zu den intrin-
sischen E-Moduli liegen die makroskopischen E-Moduli näher am Wert der rhomboedrischen
[200]-Richtung. Bei Belastung liegen die makroskopischen Werte zwar etwas höher, dennoch
liegen die E-Moduli der tetragonalen Zelle immer noch deutlich oberhalb der E-Moduli der
rhomboedrischen Zelle.
Abbildung 4.44: Gitterdehnung der rhomboedrischen und tetragonalen Einheitszelle über der äußeren
mechanischen Spannung für (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 .
Intensitätsänderungen als Funktion der mechanischen Spannung sind in Abbildung 4.45
gezeigt, wobei die Pfeile in (a) die Richtung der Spannungsänderung kennzeichnen. Die In-
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Tabelle 4.3: Intrinsische E-Moduli der rhomboedrischen und tetragonalen Einheitszelle von (1-
x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 , im Vergleich zu den extrinsischen E-Moduli der unbelasteten und be-
lasteten Probe.
x PT
y
Lanthan
E (200)R E (200)T E (002)T Einit ELast
[GPa] [GPa] [GPa] [GPa] [GPa]
0,35 0 52 216 236 40 76
0,39 0,025 55 496 492 60 77
0,4 0,05 54 358 182 60 83
tensitätsänderungen der undotierten Probe in Abbildung 4.45 (a) zeigen, dass die Intensität
des rhomboedrischen Reflexes bei Belastung ansteigt, während die der beiden tetragonalen
Reflexe konstant bleibt. Bei Entlastung steigt die Intensität des tetragonalen (200)-Reflexes
jedoch an und führt zu einer höheren Intensität der entlasteten Probe. Eine höhere Intensi-
tät nach Entlastung ist allerdings ebenfalls beim (200)-Reflex der rhomboedrischen Phase zu
beobachten. Der tetragonale (002)-Reflex zeigt währenddessen keinerlei spannungsabhängige
Änderungen. Ein Anstieg in den (200)-Reflexintensitäten ist auch in den Daten der mit 2,5
at% Lanthan dotierten Probe (Abb. 4.45 (b)) zu erkennen, wobei der Anstieg des tetragonalen
(200)-Reflexes leicht höher ausfällt als in Abbildung 4.45 (a). Der tetragonale (002)-Reflex
zeigt, wie auch im Fall der undotierten Probe, keinerlei spannungsabhängige Änderungen. Für
die mit 5 at% Lanthan dotierte Zusammensetzung (Abb. 4.45 (c)) fällt die Intensitätsände-
rung des tetragonalen (200)-Reflexes stärker aus als die des rhomboedrischen (200)-Reflexes.
Dabei bleibt das Verhalten des (002)-Reflexes unverändert. Wechselwirkungen zwischen den
einzelnen Reflexen, wie beispielsweise eine Abnahme der (002)T -Intensität bei gleichzeitiger
Zunahme der (200)T -Intensität, sind nicht zu erkennen, vielmehr scheint die Intensitätsent-
wicklung der einzelnen Reflexe über der mechanischen Spannung unabhängig voneinander zu
sein.
Einen weiteren Einblick in die spannungsinduzierten Änderungen liefern die am WAND4 ge-
messenen Diffraktogramme. In Abbildung 4.46 sind diese für die niedrig dotierten Materialien
gezeigt. Hier entsprechen 90° Neigungswinkel einem parallel zur vorherigen Belastungsrichtung
ausgerichteten Beugungsvektor, während 0° Neigungswinkel einem senkrecht zur Belastungs-
richtung ausgerichteten Beugungsvektor zuzuordnen sind. Der in der Abbildung eingerahmte
Bereich soll die Lage des tetragonalen (002)-Reflexes hervorheben. Es ist keine Änderung in der
{200} -Reflexintensität als Funktion des Neigungswinkels zu erkennen, weder für die undotierte
Probe (Abb. 4.46 (a)), noch für die mit 5 at% Lanthan dotierte Probe (Abb. 4.46 (a)). Mit Än-
derung des Neigungswinkels ändern sich Reflexbreite und Intensität, da sich das durchstrahlte
Volumen beim Kippen der Probe ändert. Dennoch bleiben die relativen Intensitätsverhältnisse
unverändert. Im Gegensatz dazu ist in den höher dotierten Materialien eine deutliche Textur-
änderung sichtbar (siehe Abb. 4.47). Auch hier wurde der (002)-Reflex der tetragonalen Phase
über einen Rahmen hervorgehoben. Es zeigt sich deutlich eine Zunahme in der Intensität des
(002)-Reflexes für alle Systeme, wobei die Zunahme der (002)-Reflexintensität größer ist als
4Wide Angle Neutron Diffractometer
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Abbildung 4.45: Änderung der integrierten Intensität als Funktion der uniaxialen Belastung für 0 (a),
2,5 (b) und 5 at% Lanthan (c).
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die durch das Kippen der Probe induzierte Änderung der Reflexintensitäten. Besonders stark
ausgeprägt ist dies für die Zusammensetzung mit 10 at% Lanthan (Abb. 4.47 (a)), die eine
deutliche Zunahme in der (002)-Intensität aufweist. Für die mit 15 und 20 at% dotierten Zu-
sammensetzungen (Abb. 4.47 (b) und (c)) ist die Textur aufgrund des höheren Reflexüberlapps
nicht so gut sichtbar.
Abbildung 4.46: Diffraktogramme der zuvor am NRSF2 gemessenen Proben zur Erfassung einer rema-
nenten Textur in BF-PT mit 0 und 5 at% Lanthan, gemessen am WAND.
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Abbildung 4.47: Diffraktogramme der zuvor am NRSF2 gemessenen Proben zur Erfassung einer rema-
nenten Textur in BF-PT mit 10, 15 und 20 at% Lanthan, gemessen am WAND.
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4.6 Eigenschaften als Funktion der Temperatur
Temperaturabhängige Messungen waren aus zweierlei Hinsicht von Interesse. Zum einen han-
delt es sich bei (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 um ein Hochtemperaturpiezoelektrikum, und
zum anderen können temperaturabhängige Änderungen in der Struktur oder den elektrischen
Eigenschaften zum Verständnis des Materialverhaltens beitragen. Daher wurde die Struktur,
die Permittivität und der piezoelektrische Koeffizient als Funktion der Temperatur erfasst.
Dies ermöglicht unter anderem die Ermittlung der Curie-Temperatur und der Depolarisations-
temperatur.
Röntgenbeugungsexperimente bei Temperaturen bis 650 °C zeigten einen deutlichen Rück-
gang der tetragonalen Verzerrung mit der Temperatur. Dies ist in Abbildung 4.48 anhand
der undotierten Volumen-MPB-Probe veranschaulicht. Die unterbrochene Linie soll dabei die
temperaturinduzierten Änderungen besser sichtbar machen. Durch Erhöhen der Temperatur
auf 300℃ wird die Aufspaltung der tetragonalen {100} - und {110} -Reflexe reduziert. Bei
650℃ besitzt die Probe kubische Struktur, und es ist keine Reflexaufspaltung mehr zu erken-
nen. Diese Entwicklung ist reversibel, wie das nach dem Abkühlen gemessene Diffraktogramm
zeigt. Es sind keinerlei neue Fremdphasen zu erkennen, und die Reflexaufspaltung nimmt den
gleichen Wert an wie vor der Wärmebehandlung. Dies zeigt, dass die Ergebnisse repräsenta-
tiv sind und nicht durch etwaige Verluste an Bi2O3 oder PbO in irgendeiner Weise verfälscht
wurden.
Abbildung 4.48: Röntgendiffraktogramme der Zusammensetzung 0,65BiFeO3-0,35PbTiO3 bei verschie-
denen Temperaturen. Gezeigt ist das Beugungsbild der Probe bei 30, 300 und 650℃. Ebenfalls gezeigt
ist die Probe nach Abschluss der Temperaturbehandlung.
Um die Änderungen in der Struktur besser zu erfassen, wurden die Gitterparameter über
Rietveld-Verfeinerung ermittelt. Die Ergebnisse dieser Verfeinerung sind in Abbildung 4.49
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(a)-(h) sowie im Anhang D zu finden. Wie auch schon in Abbildung 4.48 zu erkennen war,
Abbildung 4.49: Gitterparameter und c/a-Verhältnis der Volumen-MPB Materialien als Funktion der
Temperatur.
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ist eine Temperaturerhöhung mit einer Abnahme der tetragonalen Verzerrung verbunden. Mit
Erhöhung der Temperatur nimmt die Ausdehnung der tetragonalen a-Achse zu, während sich
die Ausdehnung der c-Achse verkleinert. Zusammen ergibt sich so eine nahezu lineare Redukti-
on von c/a über der Temperatur. Der rhomboedrische Gitterparameter ar zeigt dagegen einen
gleichmäßigen linearen Anstieg. Ist die Curie-Temperatur erreicht oder überschritten, fallen
im Graphen die Punkte der rhomboedrischen und tetragonalen Einheitszelle zusammen, da
das Material nun kubische Struktur besitzt. Je höher die Lanthankonzentration ist, desto eher
ist dies der Fall. Eine Temperaturerhöhung führt dann zu einer gleichmäßigen Ausdehnung
des Gitterparameters der kubischen Einheitszelle. Das eben beschriebene Verhalten ist für alle
Zusammensetzungen gültig. Während die tetragonale Verzerrung über der Temperatur linear
abnimmt, bleibt die Entwicklung als Funktion der Lanthankonzentration erhalten. Dies ist in
Abbildung 4.50 gezeigt. Für jede Temperatur wurde eine exponentiell abfallende Kurve an
die Datenpunkte angepasst, um den Verlauf besser erfassen zu können. Für die Anpassung
der Ausgleichskurven wurden alle Datenpunkte mit c/a ≥ 1 verwendet, wobei nur der erste
Punkt mit c/a = 1 mit einbezogen wurde. Alle Punkte höherer Temperaturen mit c/a = 1
wurden nicht berücksichtigt. Die in Abbildung 4.50 gezeigte Auftragung macht deutlich, dass
das c/a-Verhältnis als Funktion der Lanthankonzentration auch bei erhöhter Temperatur wei-
terhin einem exponentiellen Abfall folgt. Dabei kommt es mit steigender Temperatur lediglich
zu einer Verschiebung der Kurven parallel zur y-Achse. Eine Ausnahme bilden die Werte, die
bei 400℃ gemessen wurden. Für diese Messungen ist der Kurvenverlauf nahezu linear.
Abbildung 4.50: Tetragonale Verzerrung als Funktion der Lanthankonzentration für verschiedene Tem-
peraturen.
Aus den Gitterparametern lassen sich auch die Volumina der tetragonalen und rhomboe-
drischen Einheitszelle errechnen. Diese sind in Abbildung 4.51 bzw. 4.52 über der Tempera-
tur aufgetragen, wobei oberhalb der Curie-Temperatur die Volumina der kubischen Struktur
aufgetragen sind. So ist in Abbildung 4.51 zu sehen, dass die Systeme mit 0 und 2,5 at%
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Lanthan beide eine negative thermische Ausdehnung der tetragonalen Phase zeigen, und dass
das Volumen mit der Temperatur abnimmt. Ab einer Temperatur von ca 500℃ ändert sich
Abbildung 4.51: Volumen der tetragonalen Einheitszelle als Funktion der Temperatur für verschiede-
ne Dotierkonzentrationen. Datenpunkte, die oberhalb der Curie-Temperatur aufgenommen wurden,
entsprechen dem Volumen der kubischen Struktur.
Abbildung 4.52: Volumen der rhomboedrischen Einheitszelle als Funktion der Temperatur für ver-
schiedene Lanthangehalte. Datenpunkte, die oberhalb der Curie-Temperatur aufgenommen wurden,
entsprechen dem Volumen der kubischen Struktur.
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dieses Verhalten, und das Volumen der tetragonalen Phase nimmt wieder zu. Dies geschieht
schon deutlich unterhalb der Curie-Temperatur. Zu sehen ist dies in Abbildung 4.51 für die
undotierte Probe, deren Curie-Temperatur bei ≈ 661℃ gefunden wurde. Wird die Lanthan-
konzentration auf 5 bzw. 7,5 at% Lanthan erhöht, nimmt die Steigung des Volumenabfalls
stark ab, wobei das Volumen bis ca. 400℃ nahezu konstant bleibt. Ab 400℃ findet dann ein
leichter Anstieg des Volumens statt. Dieses Verhalten ist bis zu einer Dotierkonzentration von
15 at% Lanthan sichtbar, allerdings beginnt hier das Volumen bereits ab einer Temperatur
von ca. 200-300℃ zuzunehmen. Für alle höheren Lanthankonzentrationen steigt das Volumen
immer mit steigender Temperatur an. Gleiches gilt für das Volumen der rhomboedrischen Ein-
heitszelle, wie in Abbildung 4.52 gezeigt. Eine Erhöhung der Temperatur resultiert bei der
rhomboedrischen Einheitszelle generell in einer Erhöhung des Volumens. Obwohl die Streu-
ung der Daten vergleichsweise groß ist, bleibt der generelle Trend sichtbar. Ein Unterschied
zwischen den einzelnen Materialien ist nicht auszumachen.
Einen weiteren Einblick in das Materialverhalten als Funktion der Temperatur liefern die
Messungen der Permittivität über der Temperatur, die in Abbildung 4.53 (a) und (b) für
100 kHz gezeigt sind. Die maximale Permittivität wird dabei für die Bestimmung der Curie-
Temperatur herangezogen. Es ist in Abbildung 4.53 (a) und (b) gut zu sehen, wie sich mit
zunehmender Lanthandotierung die Lage des Permittivitätsmaximums zu niedrigeren Tem-
peraturen verschiebt. Ausgehend von der undotierten Probe steigt die maximal erreichbare
Permittivität von 7820 bis zu einer Lanthankonzentration von 7,5 at% auf Werte von 20830
an (Abbildung 4.53 (a)). Oberhalb von 7,5 at% Lanthan (Abbildung 4.53 (b)) beginnt die
maximal erreichte Permittivität wieder abzunehmen, bis ein Wert von 4540 erreicht ist. Die
mit 30 at% dotierte Probe unterscheidet sich am stärksten vom Verhalten der übrigen Zu-
sammensetzungen, da deren Übergang über einen breiten Temperaturbereich verschmiert ist.
Außerdem zeigt diese Probe eine deutliche Abhängigkeit der Permittivität von der Frequenz.
Dies ist in Abbildung 4.54 gezeigt. Wie zu sehen ist, führt eine Erhöhung der Frequenz zu
einer Verschiebung des Permittivitätsmaximums zu höheren Temperaturen.
Lanthandotierung wirkt sich jedoch nicht nur auf die Permittivität aus, sondern auch auf
den dielektrischen Verlust der Materialien. Dieser ist in Abbildung 4.55 (a)und (b) gezeigt.
Lanthandotierung reduziert die dielektrischen Verluste, die etwa durch elektrische Leitfähigkeit
auftreten. Dennoch steigt auch bei hohen Lanthangehalten (Abbildung 4.55 (b)) der dielektri-
sche Verlust bei Temperaturen von mehr als 400℃ steil an. Ebenso wie bei der Permittivität
ist auch in den Verlustkurven ein lokales Maximum zu erkennen. Mit zunehmender Lanthan-
konzentration im Material verschiebt sich dieses lokale Maximum ebenso wie das Permitti-
vitätsmaximum zu niedrigeren Temperaturen. Auch die Höhe des Maximums nimmt ab mit
zunehmendem Lanthangehalt.
Als eine für Piezoelektrika wichtige Größe wurde auch der piezoelektrische Koeffizient d33
in Abhängigkeit der Temperatur untersucht. Die Ergebnisse dieser Messungen sind in Ab-
bildung 4.56 (a) und (b) aufgetragen. Für niedrige Lanthankonzentrationen (Abbildung 4.56
(a)) gibt es zwei Punkte zu nennen. Zunächst werden, wie auch in Abschnitt 4.3 gezeigt,
selbst bei einem Polungsfeld von 8 kV/mm nur sehr geringe Werte für d33 erreicht, solange
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Abbildung 4.53: Permittivität als Funktion der Temperatur für verschiedene Lanthandotierungen.
Abbildung 4.54: Dielektrische Permittivität von 0,54(Bi0,7La0,3)FeO3-0,46PbTiO3 als Funktion der
Temperatur für verschiedene Frequenzen.
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Abbildung 4.55: Dielektrischer Verlust als Funktion der Temperatur für verschiedene Lanthandotierun-
gen.
die Lanthankonzentration unterhalb von 7,5 at% liegt. Des weiteren führt eine Temperatur-
erhöhung auf mehr als 500℃ zu einer derart hohen Leitfähigkeit, dass der Frequenzgenerator
die Anregungsspannung nicht mehr aufrecht erhalten kann. Aus diesem Grund konnten kei-
ne Werte für Temperaturen oberhalb 500℃ aufgenommen werden. Daher können auch keine
Aussagen über die Depolarisationstemperatur Td für Konzentrationen von 0, 2,5 und 5 at%
Lanthan getroffen werden. Erst für die mit 7,5 at% Lanthan dotierte Probe wird die Depola-
risationstemperatur überschritten. Dabei steigt der Wert des piezoelektrischen Koeffizienten
bei Annäherung an Td zunächst an und fällt dann rapide auf nahezu Null ab. Eine Ausnahme
bildet 0,54(Bi0,7La0,3)FeO3-0,46PbTiO3 , das einen sofortigen exponentiellen Abfall mit der
Temperatur zeigt. Die d33-Werte liegen für Zusammensetzungen mit 10-20 at% Lanthan hö-
her als bei den niedrig dotierten Materialien, wobei hier zum Vergleich auch eine PZT-Probe5
5PIC151, PI Ceramic GmbH, Lederhose, Deutschland
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Abbildung 4.56: Verlauf des piezoelektrischen Koeffizienten über der Temperatur für 0-7,5 at% Lanthan
(a) und 10-30 at% Lanthan (b). Zum Vergleich ist ebenfalls eine an PZT (PIC151) durchgeführte
Messung gezeigt.
gezeigt ist. Vor Erreichen der Depolarisationstemperatur können bei dem vorausgehenden An-
stieg sehr hohe Werte erreicht werden. Diese betragen ca. 700pm/V für 15 at% Lanthan und
ca. 900pm/V für PIC151. Neben der Tatsache, dass PZT wesentlich höhere Ausgangswerte
in d33 zeigt, ist ebenfalls der Anstieg nahe Td stärker ausgeprägt als bei den meisten BF-PT-
Proben. Bei BF-PT ist der Anstieg bis ca. 200℃ vergleichsweise gering und nimmt erst dann
stark zu.
Um den Verlauf der Depolarisationstemperatur besser visualisieren zu können, wurden die-
se aus den d33(T)-Graphen ermittelt. Dazu wurde, wie in Abbildung 4.57 am Beispiel PZT
gezeigt, die 1. Ableitung gebildet und der Wert der höchsten Steigung als Td extrahiert. Die
Ergebnisse dieser Auswertung sind zusammen mit der zuvor bestimmten Curie-Temperatur in
Abbildung 4.58 über der Lanthankonzentration aufgetragen. Ebenfalls gezeigt ist die Differenz
zwischen Td und Tc. Es ist zu erkennen, dass die Werte der Depolarisationstemperatur dem
gleichen nahezu linearen Trend folgen, wie die Curie-Temperatur und so stetig mit zunehmen-
der Lanthandotierung abnehmen. Dabei liegen die Werte für Td immer zwischen 19 und 35℃
unter der Curie-Temperatur. Eine Ausnahme bildet erneut die höchstdotierte Zusammenset-
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Abbildung 4.57: Auswertungsbeispiel zur Ermittlung der Depolarisationstemperatur am Beispiel PZT
Abbildung 4.58: Curie-Temperatur Tc und Depolarisationstemperatur Td als Funktion der Lanthando-
tierung. Gezeigt ist ebenfalls die Abweichung von Td von der Curie-Temperatur.
zung, die bereits bei 36℃ depolarisiert. Zum Vergleich sind Td, die über Permittivitätsmessung
bestimmte Curie-Temperatur TDKc , die Differenz (TDKc -Td) und die über das Hochtemperatur-
röntgen ermittelten Curie-Temperaturen TXRDc in Tabelle 4.4 zusammenfassend aufgelistet.
Ebenfalls enthalten sind die zur Curie-Temperatur gehörigen maximalen Permittivitäten. Für
die über das Hochtemperaturröntgen bestimmten Curie-Temperaturen können nur Tempera-
turintervalle angegeben werden, da die Schrittweite in der Temperatur aus Zeitgründen 100℃
betrug. Da für 0, 2,5 und 5 at% Lanthan keine Depolarisationstemperaturen ermittelt werden
konnten, gibt es auch für die Differenz (TDKc -Td) keine Werte. Aus Tabelle 4.4 ist zu sehen,
dass die aus der Permittivität ermittelten Curie-Temperaturen mit den über das HT-XRD
ermittelten Temperaturintervallen zusammenpassen. Abweichungen vom Temperaturintervall
der XRD-Messung, wie sie für die undotierte Probe und die mit 7,5 at% Lanthan dotierte Pro-
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be zu finden sind, sind geringfügig und werden deshalb Messungenauigkeiten zugesprochen.
Tabelle 4.4: Curie-Temperaturen bestimmt mittels Hochtemperaturröntgenstrukturanalyse TXRDc und
temperaturabhängiger Permittivitätsmessung TDKc , sowie entsprechende Depolarisationstemperaturen
Td der verschiedenen BF-PT-Systeme. Ebenfalls gelistet sind die zur Curie-Temperatur gehörigen
maximalen Permittivitäten, sowie die Differenz aus Curie- und Depolarisationstemperatur (TDKc -Td).
x
PT
y
Lanthan
TXRDc TDKc Td (TDKc -Td) maximale
[°C] [°C] [°C] [°C] Permittivität
0,35 0 600-650 661 ±5 N/A N/A 7820 ±10
0,39 0,025 500-600 583 ±5 N/A N/A 9230 ±10
0,4 0,05 500-600 531 ±5 N/A N/A 18570 ±10
0,41 0,075 500-600 493 ±5 469 ±5 24 20830 ±10
0,415 0,1 400-500 452 ±5 421 ±5 31 18540 ±10
0,43 0,15 300-400 370 ±5 352 ±5 19 13040 ±10
0,44 0,2 200-300 293 ±5 258 ±5 35 10680 ±10
0,46 0,3 200-300 208 ±5 36 ±5 172 4540 ±10
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Die Diskussion der Messergebnisse wird in vier Hauptpunkte unterteilt. Begonnen wird mit der
Betrachtung der strukturellen Eigenschaften von BF-PT, die in den Kapiteln 4.1 und 4.2 ge-
zeigt wurden. Dies soll einleitend für die danach folgende Korrelation der strukturellen Aspekte
mit dem Schaltverhalten von BF-PT sein. Im Anschluss wird der Blickwinkel gewechselt und
die strukturellen Änderungen, die über eine externe Belastung induziert werden, betrachtet
und diskutiert. Beobachtungen, die speziell die in Kapitel 4.6 gezeigten Messungen betreffen,
werden in einem eigenem Kapitel gesondert behandelt.
5.1 Strukturelle Aspekte
Änderungen in der Perowskitstruktur eines Ferroelektrikums können sowohl chemisch be-
dingt sein [3] als auch durch eine von außen angelegte mechanische Spannung [167; 168].
Bedingt durch eine Phasenumwandlung, wie sie in Ferroelektrika beim Durchlaufen der Curie-
Temperatur auftritt, kann es zu hohen intrinsischen Spannungen kommen, die so groß sein
können, dass sie die Keramik zerstören - so zu sehen am Beispiel PbTiO3 [3]. In BF-PT, das
ein c/a-Verhältnis besitzt, das deutlich über dem von PbTiO3 liegt, sind entsprechend höhere
interne Spannungen zu erwarten. Im Gegensatz zu PbTiO3 besteht in BF-PT allerdings die
Möglichkeit, durch mechanische Spannung eine Umwandlung zwischen der rhomboedrischen
und tetragonalen Phase zu induzieren [23; 101]. Auch in PZT wurde die Möglichkeit einer
solchen Phasenumwandlung gefunden, wenn eine mechanische Spannung auf die tetragonale
Phase wirkt. In einer von Ramer et al. [167] veröffentlichten theoretischen Studie an PZT
wird dies dadurch beschrieben, dass die rhomboedrische Phase unter uniaxialer mechanischer
Druckspannung energetisch günstiger wird. Dies führt bei Überschreiten einer kritischen uni-
axialen Spannung zu einer Phasenumwandlung von der tetragonalen in die rhomboedrische
Struktur. Gezeigt ist dies in Abbildung 5.1 (a), wobei die Einheitszellenhöhe bei mechanischer
Kompression als proportional zur mechanischen Spannung angenommen werden kann. Wird die
Einheitszelle zu sehr komprimiert, wird die rhomboedrische Phase energetisch günstiger, und es
kommt zu einer Phasenumwandlung in die rhomboedrische Phase. Da die tetragonale Phase in
BF-PT ein knapp 3 % höheres Volumen als die rhomboedrische Phase besitzt, bedeutet dies für
BF-PT die Möglichkeit, interne Spannungen abzubauen, indem eine strukturelle Umwandlung
von der tetragonalen in die rhomboedrische Phase vollzogen wird. Eine durch interne Span-
nungen ausgelöste Phasenumwandlung von der tetragonalen Struktur in die rhomboedrische
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Abbildung 5.1: Verlauf der Energie der rhomboedrischen und tetragonalen Phase über der Einheits-
zellenhöhe von PZT (a) und Erläuterung der energetischen Lage der Volumen- und Pulver-MPB in
BF-PT (b).
Struktur wurde für BF-PT ebenfalls von Bell et al.[23] diskutiert. Diese Phasenumwandlung
geschieht so lange, bis die inneren Spannungen unter die kritische Umwandlungsspannung fal-
len. Hohe interne Spannungen haben für Zusammensetzungen der Pulver-MPB zur Folge, dass
das gesamte Material im gesinterten Zustand rhomboedrische Struktur besitzt. Dies ist in Ab-
bildung 5.1 (b) vereinfacht erläutert. Durch die inneren Spannungen liegt die gesinterte Probe
der Pulver-MPB deutlich im Bereich einer stabilen rhomboedrischen Phase. Dabei halten die
internen Spannungen das Material in der rhomboedrischen Struktur. Werden diese Spannun-
gen wie im Fall der desintegrierten Probe entfernt, so wandelt sich das Material wieder in
die gemischte Struktur um, da im spannungsfreien Zustand die tetragonale Phase energetisch
günstiger wird. Über eine Erhöhung der PbTiO3 -Konzentration wird die tetragonale Phase
energetisch stabilisiert und so eine tetragonal/rhomboedrische Struktur im Volumen erreicht.
Werden die inneren Spannungen im Fall der Volumen-MPB entfernt, wandelt sich das gesamte
Material in eine tetragonale Struktur um. Aufgrund dieser Überlegungen wird angenommen,
dass der Unterschied in der Zusammensetzung zwischen Pulver- und Volumen-MPB haupt-
sächlich auf den inneren Spannungen begründet ist. Die Verschiebung der MPB mit steigendem
Lanthangehalt ist dabei hauptsächlich chemischer Natur. Es muss an dieser Stelle gesagt wer-
den, dass die in Abbildung 5.1 genutzte Darstellung eine stark vereinfachte Betrachtungsweise
darstellt, da sie eigentlich nur für den Fall von uniaxialer Belastung gilt. In BF-PT liegen
jedoch keine reinen uniaxialen Spannungen vor, sondern es treten ebenfalls Scher-, Schub- und
polyaxiale Spannungen auf. Abbildung 5.1 soll daher lediglich einem besseren Verständnis des
beobachteten Verhaltens dienen.
Lanthandotierung reduziert das c/a-Verhältnis und das Volumen der tetragonalen Phase,
woraus geschlossen werden kann, dass die internen Spannungen im Material ebenfalls mit zu-
nehmendem Lanthangehalt zurückgehen. Nach der obigen Argumentation würde dadurch auch
der Unterschied zwischen Pulver- und Volumen-MPB zurückgehen. Dies wird über Abbildung
4.13 bestätigt, die eine direkte Korrelation zwischen der Tetragonalität und der Zusammenset-
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zungsunterschiede beider Materialgruppen zeigt. Hinweise für Veränderungen in den internen
Spannungen lassen sich in der Reflexverbreiterung (FWHM1) der Röntgendaten finden. Das
FWHM wird von einer Vielzahl von Faktoren beeinflusst. So wirken eine Korngröße im Nano-
meterbereich, chemische Fluktuationen und interne Spannungen verbreiternd auf die Reflex-
form [159]. Es wird angenommen, dass die Reflexverbreiterung in BF-PT maßgeblich durch
interne Spannungen verursacht wird, da sich die Reflexverbreiterung mit steigender Tempera-
tur reversibel verringert (siehe Abb. 4.48), was unter anderem auch im Anhang D zu sehen
ist und auch von Bell et al.[23] diskutiert wurde. Es wird ebenfalls angenommen, dass die
unterschiedlichen tetragonalen Verzerrungen (siehe Reflexaufspaltungen in Abbildung 4.1 und
4.2) der kalzinierten Pulver und der Volumenproben ebenfalls durch hohe interne Spannun-
gen verursacht werden, die zu einer mechanischen Stauchung der kristallographischen c-Achse
führen. Ein Indiz dafür sind die im Vergleich zu den (100)- und (200)-Reflexen stark verbreiter-
ten (001)- und (002)-Reflexe. Eine korngrößeninduzierte Reflexverbreiterung in den Daten der
Volumenproben lässt sich bei Korngrößen von 0,8-1,89 µm ausschließen. Auch chemische Fluk-
tuationen sind auszuschließen, da ansonsten der beobachtete temperaturinduzierte Rückgang
in der Reflexverbreiterung nicht vollständig reversibel wäre.
Anders verhält es sich für die kalzinierten Pulver. Hier können chemische Fluktuationen
und die nach dem Mahlen feinere Korngröße eine größere Rolle spielen. Ein Indiz dafür ist
die im Vergleich zur gesinterten Keramik deutlich ausgeprägtere Reflexverbreiterung. In den
kalzinierten Pulvern, wird der Beitrag der internen Spannung als untergeordnet betrachtet, da
es sich um spannungsfreies feines Pulver handelt. Ein spannungsfreies Pulver liegt auch im Fall
der desintegrierten Proben vor. In Abbildung 5.2 ist gut zu sehen, dass ausnahmslos alle Körner
voneinander separiert sind und nicht mehr zusammenhängen. Beim Kühlen unter Tc haben
sich aufgrund der hohen internen Spannungen die Körner von ihren Nachbarkörnern getrennt,
wodurch die inneren Spannungen abgebaut wurden. Intergranularer Bruch beim desintegrieren
wird ebenfalls von Sunder et al. [22] beschrieben. Unklar bleiben allerdings die Unterschiede
in den Phasenverhältnissen der kalzinierten Pulver und denen der desintegrierten Probe.
Abbildung 5.2: Elektronenmikroskopische Aufnahme der Zusammensetzung 0,65(Bi0,975La0,025)FeO3-
0,35PbTiO3 (Pulver-MPB). Gezeigt ist das Pulver einer nach dem Sintern desintegrierten Probe.
1Full Width at Half Maximum
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Die rhomboedrische Phase scheint weder für die inneren Spannungen noch für die Lanthan-
konzentration sensitiv zu sein. Während die tetragonale Phase durch Lanthandotierung in
ihrem Volumen, ihren Gitterparametern und ihrer Verzerrung stark verändert wird, zeigen
die Gitterparameter, die rhomboedrische Verzerrung und das Volumen der rhomboedrischen
Phase keinerlei Trend. Eine abschließende Erklärung hierfür liegt noch nicht vor. Aufgrund
der Abwesenheit eines Trends in der rhomboedrischen Phase und der Tatsache, dass die rhom-
boedrische Verzerrung deutlich kleiner ist als die tetragonale Verzerrung, wird angenommen,
dass die tetragonale Phase den Einfluss auf die Eigenschaften von BF-PT dominiert. Daher
werden die in dieser Arbeit gemessenen BF-PT-Systeme der Volumen-MPB nur in Bezug auf
die tetragonale Verzerrung charakterisiert und diskutiert. Zum Vergleich: PZT 2 zeigt eine
rhomboedrische Verzerrung von 0.7 % und eine tetragonale Verzerrung von 2,2 % [96].
5.2 Korrelation zwischen Kristallstruktur und Schaltverhalten
von La-dotiertem BF-PT
In dem folgenden Kapitel werden sowohl das elektrisch induzierte Schalten als auch das mecha-
nisch induzierte Schalten in Abhängigkeit der tetragonalen Verzerrung diskutiert. Beide Vor-
gänge werden zum besseren Verständnis getrennt voneinander besprochen. Begonnen wird mit
der Diskussion der Unterschiede in den elektrischen Eigenschaften der Pulver- und Volumen-
MPB.
5.2.1 Volumen- vs. Pulver-MPB
Im Bereich der MPB ist zu erwarten, dass das Material bessere Eigenschaften besitzt als ein-
phasige Materialien [30]. In der Literatur ist der Grund für die besonderen Eigenschaften im
Bereich der morphotropen Phasengrenze noch nicht abschließend geklärt. Mögliche Erklärun-
gen und/oder Konzepte beziehen sich dabei in der Regel auf PZT. Noheda et al. [31] schlugen
die Existenz einer monoklinen Phase in PZT vor, die als Brücke zwischen der tetragonalen
und rhomboedrischen Phase agiert und so eine leichtere Ausrichtung der ferroelektrischen Po-
larisation ermöglichen soll. Bhattacharjee und Pandey[169] postulierten für BF-PT, dass die
rhomboedrische Phase in Wahrheit eine monokline Phase der Raumgruppe Cc sei. Sie begrün-
deten dies mit dem besseren Ergebnis der Rietveld-Verfeinerung, die im Fall von Cc erreicht
wurde. Diese Argumentation ist allerdings kritisch zu betrachten, da es nicht verwunderlich
ist, dass die Rietveld-Verfeinerung einer Struktur niedrigerer Symmetrie zu einem besseren
Ergebnis führt. In PZT wurde von Schönau et al.[32] gezeigt, dass die von Noheda et al.
über Röntgenstrukturanalyse gefundene monokline Phase in Wahrheit aus Nanodomänen der
rhomboedrischen bzw. tetragonalen Phase besteht. Dies verstärkt wiederum die zuvor einge-
nommene kritische Haltung gegenüber der von Noheda et al. postulierten monoklinen Phase.
Die Existenz von Nanodomänen wird ebenfalls von Rossetti et al.[33; 34] durch theoretische
Betrachtungen unter Verwendung der konventionellen Landau-Theorie bestätigt. Sie zeigten,
2PIC151: PI Ceramics, Lederhose
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dass in PZT die Domänenwandenergie im Bereich der MPB drastisch zurück geht. Dies geht
einher mit einer drastischen Reduktion der Domänengröße. Sie bestätigten auch, dass diese
Nanodomänen mit Röntgen- oder Neutronenbeugungsmethoden nicht aufgelöst werden kön-
nen, und dass die Verwendung dieser Methoden - wie von Schönau et al. [32] gezeigt - zu
dem Eindruck einer monokline Phase führt. Des weiteren fanden sie, dass die Anisotropie der
freien Energie im Bereich der MPB verschwindet. Die Energiebarrieren verschwinden und eine
Umorientierung der Polarisationsrichtung ist nun leichter zu erreichen als abseits der MPB.
Diese Veränderungen in der Anisotropie der freien Energie sind in Abbildung 5.3 vereinfacht
schematisch dargestellt. Der Verlauf der freien Energie G wird sowohl für die rhomboedrische
Abbildung 5.3: Vereinfachte schematische Darstellung des Verlaufs der freien Energie als Funktion der
Polarisationsrichtung.
als auch für die tetragonale Phase als Funktion der Polarisationsrichtung gezeigt. Aufgrund
ihrer Symmetrie existieren - bei Projektion auf die 2-dimensionale Ebene - für die rhomboe-
drische Phase Minima für eine Polarisationsrichtung von 45°, 135°, 225° und 315° und für die
tetragonale Phase für die Richtungen 0°, 90°, 180° und 270°. Zum Erreichen einer Polarisati-
onsrotation muss eine „Energiebarriere“ überwunden werden (gestrichelte Linie). Im Bereich
der morphotropen Phasengrenze sind beide Phasen koexistent. Der aus den Verläufen der te-
tragonalen und rhomboedrischen Phase resultierende Verlauf der freien Energie führt dann
dazu, dass die Minima verschmieren. Im idealen Fall sind dann keine Minima mehr vorhan-
den und die einzelnen Polarisationsrichtungen energetisch gleichwertig. Dies ermöglicht eine
ungehinderte Umorientierung der Polarisationsrichtung.
Die ferroelektrischen Eigenschaften der Pulver-MPB und der Volumen-MPB unterscheiden
sich praktisch nicht voneinander und sind daher auch nicht im gleichen Maße zusammenset-
zungsabhängig, wie es bei PZT der Fall ist. Die Unterschiede zwischen PZT und BF-PT sind
in Abbildung 5.4 schematisch dargestellt. In PZT ist die MPB eine scharfe Phasengrenze und
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es werden nur in einem schmalen Bereich verbesserte Eigenschaften erreicht. Es wird angenom-
men, dass der Bereich der MPB bzw. der Bereich guter Eigenschaften in BF-PT verschmiert ist.
Hinweise für eine breite MPB lassen sich ebenfalls in der Literatur finden [23]. Beide Stöchio-
Abbildung 5.4: Schematischer Verlauf der Materialeigenschaften als Funktion der Zusammensetzung im
Bereich der MPB für PZT und BF-PT.
metriegruppen liegen im Bereich der morphotropen Phasengrenze. Aufgrund der nur wenig
unterschiedlichen Eigenschaften wird angenommen, dass die Anisotropie der freien Energie
in BF-PT ebenfalls über einen weiten Zusammensetzungsbereich verschwindet. Pulver- und
Volumen-MPB profitieren somit gleichermaßen vom Verschwinden der Anisotropie der freien
Energie. Daher ist der Phasenanteil von rhomboedrischer zu tetragonaler Phase unerheblich
bezüglich der ferroelektrischen und piezoelektrischen Eigenschaften.
5.2.2 Elektrisch induziertes Schalten
Das Schaltverhalten von Ferroelektrika ist in hohem Maße durch mechanische Spannungen
beeinflussbar. Diese Spannungen können das Domänenschalten unterstützen oder auch unter-
drücken [4; 14], wobei sich dies nicht nur auf von außen angelegte Spannungen beschränkt,
sondern auch durch innere Spannungen bedingt sein kann. Für polykristalline ferroelektri-
sche Schichten wurde gezeigt, dass die strukturelle Fehlanpassung zwischen Substrat und
Schicht zu Spannungen im Materialsystem führt, die direkt das Domänenschalten beeinflus-
sen [10; 16; 37; 170]. Diese bilden sich aus, wenn sich das Material beim Abkühlen nach der
Herstellung von der paraelektrischen kubischen Phase in die ferroelektrische tetragonale Phase
umwandelt. Auch in Volumenkeramiken werden in der Literatur interne Spannungen beschrie-
ben, die das Domänenschalten beeinflussen [12; 145; 171; 172]. Diese werden unter anderem
direkt mit der Gitterverzerrung der tetragonalen und rhomboedrischen Kristallstruktur korre-
liert [145; 171; 172]. In BF-PT treten aufgrund der hohen tetragonalen Verzerrungen deutlich
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höhere interne Spannungen auf als in PZT. Diese Spannungen haben ebenfalls direkten Einfluss
auf das Domänenschalten. Mit Blick auf die genannten Erkenntnisse aus der Literatur liegt die
Vermutung nahe, dass die Polarisations- und Dehnungshysteresen (Abb. 4.15 und 4.16) der
niedrig dotierten Zusammensetzungen das Resultat von hochgradig unterdrücktem Domänen-
schalten sind. Obwohl die niedrig dotierten Proben nur geringe Polarisationswerte erreichen,
werden diese Materialien als ferroelektrisch angesehen, da deren Strukturen polaren Symme-
triegruppen angehören. Des weiteren sind in der Literatur Berichte über Domänenstrukturen
und Domänenumorientierung in undotiertem BF-PT zu finden, welche diese Ansicht unterstüt-
zen [57; 101; 106; 131; 173; 174]. In niedrig dotiertem BF-PT wirken die internen Spannungen
dem elektrischen Feld entgegen und verhindern so eine Umorientierung der Polarisation. Dies
wurde in Kapitel 2.3 in Abbildung 2.12 schematisch an einem idealisierten 2-domänigen Korn
mit einer 90°-Domänenwand gezeigt [46; 48]. Die spontane Dehnung ist durch die hohe Tetra-
gonalität bei BF-PT sehr hoch, wodurch verhindert wird, dass sich die Domänen in Richtung
des elektrischen Feldes ausrichten, obwohl an die Proben ein Feld von 8 kV/mm angelegt wird.
Lanthandotierung verringert das c/a-Verhältnis und somit auch die inneren Spannungen. Den-
noch bleiben bis zu einem c/a von 1,045 die erzielten Polarisations- und Dehnungswerte gering
(Abb. 4.18-4.20). Erst bei einer weiteren Reduktion der tetragonalen Verzerrung steigen Po-
larisation und Dehnung sprunghaft an. Anhand dieser Beobachtung wird daher angenommen,
dass ein Schwellenwert für c/a existiert, oberhalb dessen Domänenschalten nahezu vollständig
unterdrückt wird. Fällt das c/a-Verhältnis unterhalb von 1,045, können mehr Domänen schal-
ten. Dieser Schwellenwert zeigt sich auch im Kleinsignal-d33 und Großsignal-d
†
33 (Abb. 4.21).
In der Energiedissipation (Abb. 4.23 und 4.24) ist dieser Schwellenwert ebenfalls zu erken-
nen. Für niedrige Lanthangehalte führt das hohe c/a-Verhältnis zu einer Unterdrückung des
Domänenschaltens, wodurch die Energiedissipation bis zu hohen Feldstärken niedrig bleibt.
Unterhalb des Schwellenwertes kann Domänenschalten stattfinden, was zu eben jenem sprung-
haften Anstieg im Energieumsatz führt. Dennoch bleiben selbst bei der Zusammensetzung mit
der höchsten Energiedissipation immer noch Domänen ungeschaltet, da sich keine Sättigung
im Energieumsatz mit steigendem Polungsfeld ausbildet, wie dies für PZT der Fall ist. Gene-
rell scheint selbst bei hohen Dotierkonzentrationen das Schalten in BF-PT deutlich schwieriger
zu sein als in PZT, da die dissipierte Energie für BF-PT - je nach Lanthangehalt - mit über
2000 kJ/m3 um bis zu 4-5fach höher liegt als die von PZT [162]. Auch eine Erhöhung der
elektrischen Feldamplitude führt in PZT nicht zu einer Steigerung der Energiedissipation, da
nahezu alle Domänen bereits geschaltet wurden. Zum Vergleich sind für PZT in der Literatur
Werte von 810 kJ/m3 [9] und 1382 kJ/m3 [49] zu finden, die aus bipolaren Messungen bei einer
maximalen Feldstärke von 2 kV/mm erhalten wurden.
Bestätigen lässt sich dieser Schwellenwert über die aus den Rayleigh-Messungen bestimm-
ten Parametern ′0 und α, die außerdem zeigen, dass das zuvor beschriebene Verhalten nicht
von der Anregungsamplitude abhängt. Dabei werden irreversible Domänenwandprozesse über
den Rayleigh-Parameter α beschrieben, während Aussagen über reversible Domänenwandbe-
wegungen über ′0 möglich sind [38–40; 43].
Die Nullfeldpermittivität ′0 setzt sich aus intrinsischen und extrinsischen Beiträgen zusam-
men. Da ′0 jedoch im Bereich sehr niedriger Anregungsfeldstärken angesiedelt ist, kommen
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für die extrinsischen Beiträge nur reversible Domänenwandbewegungen in Frage [38]. Im Fall
der niedrig dotierten BF-PT-Zusammensetzungen ist der Anteil des extrinsischen Beitrags nur
gering und ändert sich für c/a-Werte zwischen 1.10 und 1.045 praktisch nicht. Daher bleibt
′0 in diesem Bereich nahezu konstant. Wird der Schwellenwert unterschritten, so steigt die
Domänenwandmobilität abrupt an, und die extrinsischen Beiträge überwiegen. Dabei wird es
als unwahrscheinlich erachtet, dass Änderungen im intrinsischen Beitrag zur Permittivität ei-
ne Veränderung um das 5-fache erzeugen. Auch der Rayleigh-Parameter α, welcher mit der
irreversiblen Domänenwandbewegung korreliert werden kann, bestätigt den Schwellenwert für
Domänenschalten [38; 39; 43]. Oberhalb von einem c/a-Verhältnis von 1,045 ist aufgrund von
hochgradig geklemmten Domänen nur wenig irreversible Domänenwandbewegung im Material
möglich und α erreicht nur geringe Werte. Wird das c/a-Verhältnis auf Werte unterhalb von
1,045 reduziert, so kommt es zu einem abrupten Anstieg der irreversiblen Domänenwandbe-
wegung. Der Anstieg in den Rayleigh-Parametern ′0 und α ist dabei nicht so sprunghaft wie
in Dehnung, Polarisation und Piezokoeffizient beobachtet. Eine Sättigung wie in den Großsi-
gnalwerten ist in α und ′0 nicht ersichtlich, obwohl ′0 bei 1.01 etwas einknickt. Durch dieses
Verhalten zeigt sich, dass die Domänenwandmobilität bis zur höchsten Lanthandotierung im-
mer weiter zunimmt.
Das Verhältnis zwischen reversiblen und irreversiblen Domänenprozessen kann über α
′0
quan-
tifiziert werden[44; 45] und ist in Abbildung 5.5 gezeigt. Im Bereich hoher tetragonaler Ver-
zerrungen steigt bei Reduktion von c/a der Quotient α
′0
zunächst an und fällt dann wieder
ab. Ab einem c/a von weniger als 1,045 steigt α
′0
dann steil an. Es zeigt, dass irreversible
Domänenwandbewegung bei hohen c/a stärker unterdrückt wird als die reversiblen Domänen-
wandprozesse. Fällt das c/a-Verhältnis unter 1,045, nehmen die irreversiblen Prozesse zu. In
Abbildung 5.5: Quotient α′0 als Funktion von c/a, gemessen bei 10 und 100 Hz.
der Literatur ist gezeigt, dass die Rayleigh-Parameter mit zunehmender Frequenz abnehmen
sollten [41; 42; 175]. Dieses Verhalten kann mit den hier gezeigten Messdaten weder bestätigt
noch widerlegt werden, da lediglich zwei Frequenzen gemessen wurden. Auch lässt sich kein
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wirklicher Trend im Frequenzverhalten erkennen. Es ist an dieser Stelle nötig zu erwähnen,
dass für Rayleigh-Verhalten die Domänen über wahllos verteilte Pinning-Zentren in ihrer Be-
wegung eingeschränkt sein müssen, was möglicherweise in (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 nicht
der Fall ist, denn in BF-PT werden die Domänen über mechanische Spannungen in ihrer Be-
wegung und Nukleation behindert. Dennoch gibt es Berichte darüber, dass auch Mechanismen
Rayleigh-Verhalten verursachen können, die nicht als Rayleigh-Mechanismen klassifiziert wur-
den [41]. Daher beeinflusst die fehlende Frequenzabhängigkeit in den Rayleigh-Daten nicht die
Aussagen und Diskussionspunkte, die aufgrund der Erkenntnisse aus den Rayleigh-Messungen
gewonnen wurden.
Es wird ausgeschlossen, dass Effekte wie eine veränderte Korngröße oder Dichte, die ebenfalls
das Materialverhalten beeinflussen, den in dieser Arbeit gefundenen Schwellenwert induzieren.
Nach Jo et al.[176] benötigt es Korngrößenänderungen zwischen 90 und 5700 nm, um einen
merklichen Effekt auf die Eigenschaften zu haben. Auch die beobachteten Fluktuationen in
der Dichte sind zu klein, um einen derart großen Effekt auf die Materialeigenschaften zu
haben. Außerdem ist in der Dichte kein Trend zu erkennen, welcher der sprunghaften Änderung
der Materialeigenschaften als Funktion der Lanthandotierung auch nur im Ansatz ähnelt.
Allerdings muss an dieser Stelle gesagt werden, dass die durch die Lanthandotierung ausgelöste
Erniedrigung der Curie-Temperatur Einfluss auf die Eigenschaften von BF-PT haben kann. Es
wird vermutet, dass dies speziell bei der höchstdotierten Probe der Fall ist, da diese aufgrund
der hohen Lanthankonzentration eine stark erniedrigte Curie-Temperatur aufweist.
Ein weiterer Effekt der hohen tetragonalen Verzerrung ist, dass oberhalb des Schwellenwertes
die Nukleation neuer Domänen ebenfalls unterdrückt sein muss, denn die hohe Gitterverzer-
rung führt zu einer hohen elastischen Verspannung innerhalb einer Domänenwand zwischen
Domänen mit verschiedener Orientierung. Dadurch wird das Generieren neuer Domänenwän-
de energetisch ungünstig, und das System wird versuchen, die Domänenwanddichte so niedrig
wie möglich zu halten. Das führt zu dem Schluss, dass für hohe Tetragonalitäten die Anzahl
der Domänen in BF-PT geringer ist als für niedrige. Dies wurde von Li et al.[177] anhand der
Zusammensetzung 0,45(Bi1−yLay)FeO3-0,55PbTiO3 (mit y = 0,1, 0,2, 0,3) gezeigt. Er fand für
niedrige Lanthangehalte größere Domänen als für hohe Lanthangehalte. Auch war die Anzahl
der Domänen beim niedrig dotiertem BF-PT niedriger als beim hochdotierten BF-PT.
Hinweise auf unterdrückte Domänennukleation lassen sich auch im Verlauf der Permittivität
über dem elektrischen Feld erkennen. In Ferroelektrika setzt sich die dielektrische Permittivität
aus zwei Beiträgen zusammen. Der erste ist der intrinsische Effekt, der auf der feldinduzierten
Deformation der Einheitszelle beruht. Der zweite Beitrag ist der extrinsische Effekt, welcher
auf Domänenprozessen beruht [175; 178]. Der Beitrag des extrinsischen Effektes setzt sich zu-
sammen aus der Mobilität und Anzahl der Domänenwände. Es wird angenommen, dass die
abnehmende Steigung im Hochfeldbereich niedrig dotierter BF-PT-Proben mit einer Abnahme
der Domänenwanddichte zusammenhängt, was mit den zuvor getroffenen Aussagen über un-
terdrückte Domänennukleation in niedrig dotiertem BF-PT zusammenpassen würde. Es wird
angenommen, dass sich trotz der geringen Domänenwandmobilität in diesen Zusammenset-
zungen einige wenige Domänenwände bewegen können. Domänenwände können verschwinden,
wenn sie auf eine andere Domänenwand oder eine Korngrenze treffen [179]. Diese „Verluste“
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an Domänenwänden werden wegen der immer noch hohen internen Spannungen nicht durch
die Nukleation neuer Domänen ausgeglichen, was letztendlich zu einer Abnahme der Per-
mittivität führt. Für hochdotiertes BF-PT ist dies nicht der Fall. Im Hochfeldbereich dieser
Zusammensetzungen findet mehr und mehr Nukleation neuer Domänen statt. Dies führt zu
einer Zunahme in der Steigung der Permittivität über dem elektrischen Feld.
Die bisherige Diskussion des Materialverhaltens ließ die abweichenden Eigenschaften der
höchstdotierten Zusammensetzung unbeachtet. Daher sollen die Eigenschaften dieser Zusam-
mensetzung an dieser Stelle genauer betrachtet werden. Die Ergebnisse aus Messungen der
Zusammensetzung 0,54(Bi0,7La0,3)FeO3-0,46PbTiO3 zeigen, dass sich das Verhalten von BF-
PT für eine Dotierkonzentration von 30 at% grundlegend ändert. Dies kann aufgrund der
veränderten Polarisations- und Dehnungshysteresen geschlossen werden. So wird beispielswei-
se angenommen, dass die Abnahme in der maximal erreichbaren Polarisation durch eine starke
Abnahme in der spontanen Polarisation hervorgerufen wird. Dies liegt daran, dass pro Schalt-
vorgang bei 30 at% Lanthan weniger Polarisation erzeugt wird als bei niedrigeren Dotierkon-
zentrationen. Die experimentellen Ergebnisse lassen außerdem den Schluss zu, dass gleichzei-
tig die Domänenstruktur in 0,54(Bi0,7La0,3)FeO3-0,46PbTiO3 instabiler ist als für niedriger
dotiertes BF-PT. Dadurch schalten die Domänen in einem erhöhten Maße zurück, wenn das
elektrische Feld entfernt wird. Es wird angenommen, dass dies zum einen durch die Nähe zur
Curie-Temperatur hervorgerufen wird, und zum anderen durch die hohe Lanthankonzentrati-
on. Dies führt dann dazu, dass die remanente Polarisation, die remanente Dehnung und das
Berlincourt d33 deutlich niedriger ausfallen, als Pmax, Smax und d
†
33. Besonders deutlich wird
dies anhand von Abbildung 5.6. Dort sind die Differenzen (Pmax-Pr) und (d
†
33-d33) gezeigt.
Es ist zu sehen, dass die mit 30 at% dotierte Probe deutlich mehr Rückschalten verursacht.
Abbildung 5.6: Differenz aus der maximalen Polarisation Pmax und der remanenten Polarisation Pr
und der Differenz (d†33-d33) über der tetragonalen Verzerrung. Die Zahlen an den Datenpunkten geben
die jeweiligen Lanthankonzentrationen in at% wieder.
Tendenziell gilt, dass mit abnehmendem c/a die Differenz zwischen maximaler und remanenter
125
Kapitel 5 Diskussion
Polarisation zunimmt, was auf erhöhtes Rückschalten schließen lässt. Für die im Bereich des
Schwellenwertes liegende Anomalie in (Pmax-Pr) und (d
†
33-d33) liegt die Vermutung nahe, dass
sie aufgrund der Änderungen im Domänenschalten entsteht.
Die gewonnenen Erkenntnisse zum Einfluss der tetragonalen Verzerrung auf die Materi-
aleigenschaften von BF-PT erlauben die Annahme, dass in zukünftigen Piezoelektrika mit
tetragonaler Perowskitstruktur beste Aktoreigenschaften für ein c/a-Verhältnis zwischen 1,01
und 1,045 zu erwarten sind. Beste Sensoreigenschaften sind für tetragonale Verzerrungen von
1,02 bis 1,045 zu erwarten. Wichtig für die Herstellung neuer Piezoelektrika mit tetragonal
verzerrter Perowskitstruktur ist, dass der gefundene Schwellenwert nach Möglichkeit nicht
überschritten werden sollte. Eine Gültigkeit des Schwellenwertes für andere Materialien kann
allerdings aufgrund der bisher vorliegenden Daten nicht bestätigt werden.
5.2.3 Mechanisch induziertes Schalten
Die uniaxiale mechanische Belastung eines ungepolten ferroelektrischen Materials führt zu ei-
ner Dehnung, die sich aus linear elastischen Beiträgen und dem Beitrag des nicht-180°-Schaltens
zusammensetzt. Der Beitrag des Domänenschaltens schlüsselt sich auf in die Menge an Do-
mänen, die durch die mechanische Spannung schalten, und die pro Schaltvorgang gewonnene
Dehnung. Die Dehnung pro Schaltvorgang hängt dabei von der spontanen Dehnung s und
somit auch von der tetragonalen Verzerrung ab [180; 181]. Wird, wie z.B. in BF-PT, die tetra-
gonale Verzerrung mittels Lanthandotierung [24] oder Temperaturerhöhung [22; 105] reduziert,
verringert sich ebenfalls die pro Schaltvorgang erreichbare Dehnung. Dies würde also auch eine
Reduktion der maximalen bzw. remanenten Dehnung bedeuten. Im Gegensatz dazu führt eine
erniedrigte tetragonale Verzerrung zu niedrigeren internen Spannungen, was dann zu erhöh-
tem Domänenschalten führen kann. Dies würde dann positiv zur Gesamtdehnung beitragen.
Die Anzahl der Domänenschaltvorgänge und die Dehnung pro Schaltvorgang treten daher bei
Reduktion der tetragonalen Verzerrung als konkurrierende Faktoren auf. Diese zeigen sich in
den Messdaten der mechanischen Belastung von BF-PT sehr deutlich. Hinweise auf diese Fak-
toren lassen sich im Spannungs-Dehnungs-Verhalten (Abb. 4.27-4.29 und 4.30) finden. Beide
Faktoren bestimmen je nach Lanthandotierung und tetragonaler Verzerrung unterschiedlich
stark das Verhalten von BF-PT. Es wird angenommen, dass im Bereich der niedrig dotierten
Proben (0-7,5 at% La) die Zunahme des Domänenschaltens mit Reduktion von c/a im Ein-
fluss überwiegt. Der „Dehnungsverlust“ bei Reduktion der tetragonalen Verzerrung von 1,10
auf 1,045 wird durch das Mehr an Domänenschaltvorgängen kompensiert. Dies lässt sich unter
anderem daran erkennen, dass die remanente Dehnung r, die Rückschaltdehnung (elr − r)
und die dissipierte Energie im Bereich von 0-5 at% Lanthan konstant bleiben, obwohl die tetra-
gonale Verzerrung von 1.10 auf 1.045 reduziert wird. Da sich die maximale Dehnung nicht nur
aus der Anzahl an geschalteten Domänen und der spontanen Dehnung zusammensetzt, son-
dern ebenfalls vom spannungsabhängigem E-Modul abhängt [164–166], zeigt max ein leicht
anderes Verhalten. Die Annahme, dass die Zunahme im Domänenschalten dominierend ist,
wird durch die bei 100℃ und 200℃ ermittelten Daten untermauert. Diese zeigen, dass eine
Temperaturerhöhung zu einem Anstieg in den Dehnungswerten und der dissipierten Energie
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führt, obwohl das c/a-Verhältnis durch die Temperaturerhöhung erniedrigt wird. Auch hier
führt demnach die erhöhte Temperatur zu mehr Domänenschalten, was den Dehnungsverlust
durch c/a-Reduktion mehr als kompensiert. Dieses Verhalten ändert sich für die Zusammen-
setzungen mit 10-30 at% Lanthan und die durch Lanthandotiertung reduzierte tetragonale
Verzerrung wird der dominierende Faktor. Die Abnahme in der tetragonalen Verzerrung kann
für diese Zusammensetzungen nicht mehr durch zusätzliches Domänenschalten kompensiert
werden. Dies ist in r, max, (elr − r) und der dissipierten Energie zu sehen, welche mit stei-
gender Lanthankonzentration abnehmen. Untermauert wird dies erneut über den Einfluss der
Temperatur. Eine Temperaturerhöhung zeigt, dass beispielsweise die remanente Dehnung und
die dissipierte Energie mit zunehmender Temperatur abnehmen. Somit kann für diese Zusam-
mensetzungen durch Temperaturerhöhung nicht mehr genug zusätzliches Domänenschalten
induziert werden, um die abnehmende spontane Dehnung zu kompensieren. Vielmehr führt
die zusätzlich temperaturinduzierte Abnahme der spontanen Dehnung zu einem weiteren Ver-
lust an erreichbarer Dehnung.
Aus der bisherigen Diskussion der Daten aus den Spannungs-Dehnungs-Kurven lässt sich
ableiten, dass ein hohes Maß an Dehnung erzeugt werden kann, wenn ein Material sowohl eine
hohe tetragonale Verzerrung besitzt als auch viel Domänenschalten zeigt. Es ist anzunehmen,
dass eine solche Kombination im Fall der mit 7.5 und 10 at% Lanthan dotierten Proben vorliegt.
Für alle Dehnungen und die dissipierte Energie zeigen diese Zusammensetzungen die höchsten
Werte. Dabei markiert die mit 7,5 at% Lanthan dotierte Probe einen Übergangspunkt, an dem
die Reduktion der tetragonalen Verzerrung dominierend wird. Ihr c/a-Verhältnis liegt exakt
im Bereich des zuvor (Kapitel 5.2.2) gefundenen Schwellenwertes. Die Position des Dehnungs-,
bzw. Energiemaximums ist also direkt mit dem Schwellenwert für Domänenschalten korreliert.
Hier trifft eine hohe Tetragonalität auf ein erhöhtes Maß an Domänenschalten, was zu der
erhöhten Dehnung und Energiedissipation führt.
Untermauert wird dies durch die Abnahme der Koerzitivspannung im Bereich von c/a =
1,045, die eine entsprechende Zunahme des Domänenschaltens bedingt. Der Verlauf der Koer-
zitivspannung über der tetragonalen Verzerrung zeigt ebenfalls, dass der gefundene Schwel-
lenwert auch im Fall rein mechanischer Belastung gültig ist. Das temperaturabhängige Ver-
halten der Koerzitivspannung steht dabei in Einklang mit der Landau-Theorie, in der eine
Temperaturerhöhung mit einer Abnahme der Barrierenhöhen verbunden ist [182]. Das bedeu-
tet, dass bisher geklemmte Domänen bei erhöhter Temperatur schalten können. Auch heißt
dies, dass Domänen, die vorher erst bei hohen Spannungen schalten konnten, jetzt bereits bei
niedrigeren Spannungen einen Schaltvorgang ausführen können. Zu dieser Entwicklung trägt
sicherlich auch die temperaturabhängige Reduktion der tetragonalen Verzerrung bei. Die Tem-
peraturabhängigkeit der Koerzitivspannung untermauert die Annahme, dass im Bereich hoher
Tetragonalitäten die Zunahme an Domänenschalten der dominierende Faktor ist. Durch die
Abnahme der Koerzitivspannung mit der Temperatur nimmt das Domänenschalten stärker zu
als die spontane Dehnung abnimmt. Im Vergleich dazu kann unterhalb des Schwellenwertes
nur noch wenig zusätzliches Domänenschalten ermöglicht werden, da für diese Tetragonalitä-
ten die meisten Domänen bereits schalten können. Die sich mit der Temperatur verändernde
spontane Dehnung macht dieses zusätzliche Domänenschalten ebenfalls ineffektiv. Da der nun
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dominierende Effekt der tetragonalen Verzerrung kleiner ist, ist in diesem c/a-Bereich auch
der Einfluss der Temperatur auf die Spannungs-Dehnungs-Kurven geringer.
Beim Blick auf die Werte der Koerzitivspannung von BF-PT muss gesagt werden, dass
sich BF-PT generell und trotz einer hohen Lanthandotierung, wie ein sehr hart dotiertes
Ferroelektrikum verhält. Dabei findet in den niedrig dotierten Materialien Domänenschalten
über den gesamten Spannungsbereich statt. Für diese Zusammensetzungen liegt σc fast doppelt
so hoch wie das von hart dotiertem PZT3 [165]. Dabei bleibt die Koerzitivspannung selbst bei
einer Dotierkonzentration von 10-30 at% La weiterhin im Bereich von hart dotiertem PZT4
[165]. Die Höhe der Koerzitivspannung der undotierten Probe deckt sich dabei mit den von
Kounga et al. [107] veröffentlichten Daten. Nur eine Erhöhung der Temperatur auf 200℃,
zusammen mit einer Lanthankonzentration von 30 at%, führt zu Werten, die denen von donor
dotiertem PZT gleichen [46; 47; 163; 165]. Das bedeutet, dass die Energiebarrieren in BF-PT
deutlich höher liegen als in PZT.
Die bisher diskutierten Fakten zeigen Indizien dafür, wie sich das Domänenschalten entwi-
ckelt. Eine direktere Aussage über das mechanisch induzierte Domänenschalten als Funktion
der tetragonalen Verzerrung liefert die normalisierte Dehnung r/s und (elr − r)/s (Abb.
4.32). Dabei eliminiert die Normierung über der spontanen Dehnung s den Beitrag der ver-
änderten tetragonalen Verzerrung. Im Idealfall bleibt dann nur der Beitrag des Domänen-
schaltens übrig, wobei im Fall von (elr − r)/s ebenfalls ein nicht vernachlässigbarer Beitrag
des E-Moduls bei maximaler mechanischer Spannung enthalten ist. Es zeigt sich, dass mit
abnehmendem c/a-Verhältnis bzw. mit zunehmendem Lanthangehalt, das Domänenschalten
mehr und mehr zunimmt. Abbildung 4.32 (a) bestätigt auch die Annahme, dass eine Tempe-
raturerhöhung zu vermehrtem Domänenschalten führt, da sich ein Anstieg in der normierten
remanenten Dehnung ergibt. Des weiteren werden Anhaltspunkte dafür gefunden, dass es Ver-
änderungen im Domänenverhalten der höchst dotierten Materialien gibt. So resultiert eine
Erhöhung der Lanthankonzentration von 20 auf 30 at% in einer Abnahme der normierten
remanenten Dehnung. Dies wird der in Abschnitt 5.2.2 beschriebenen Destabilisierung der
Domänenstruktur zugesprochen. Die Domänenstruktur wird dabei durch die hohe Lanthando-
tierung und die niedrige Curie-Temperatur destabilisiert. Daher besitzt auch die normalisierte
Rückschaltdehnung (elr − r)/s den höchsten Wert bei 30 at% Lanthan, da für diese Zusam-
mensetzung besonders viele Domänen zurückschalten.
In der bisherigen Diskussion ist bereits angesprochen worden, dass Parameter wie die ma-
ximale Dehnung und (elr − r)/s auch vom E-Modul abhängen. Daher ist der Einfluss des
E-Moduls auf die ferroelastischen Eigenschaften nicht zu vernachlässigen [164–166]. Der E-
Modul, welcher aus den Spannungs-Dehnungskurven bestimmt wurde, kann die zuvor getrof-
fenen Annahmen zu Domänenschalten und Schwellenwert untermauern.
Der Verlauf des E-Moduls kann diskutiert werden unter der Annahme, dass die elastischen
Eigenschaften anisotrop sind. Aufgrund der Unterschiede zwischen dem E-Modul der belas-
teten und unbelasteten Proben lässt sich außerdem annehmen, dass E11 größer als E33 ist.
Dies lässt sich anhand von Abbildung 5.7 erläutern. Nur wenn E11 größer als E33 ist führt
3PIC181, PI Ceramic GmbH, Lederhose, Deutschland
4PIC181, PI Ceramic GmbH, Lederhose, Deutschland
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Abbildung 5.7: Schematische Erklärung der Auswirkungen von mechanischer Druckspannung auf den
E-Modul.
eine Umorientierung der Einheitszelle durch Domänenschalten vom unbelasteten Zustand I
zum belasteten Zustand II zu einem makroskopischen Anstieg im E-Modul, so wie er auch in
den hier gezeigten Daten zu sehen ist (vgl. Abbildung 4.33 und 4.34). Es ist wichtig, darauf
hinzuweisen, dass das in Abb. 5.7 gezeigte eine stark vereinfachte Betrachtungsweise darstellt,
da im Realfall die Ausrichtung der kristallographischen Richtungen nicht perfekt ist. Unbe-
achtet bleiben neben komplizierten Domänenvorgängen auch Beiträge von Schubspannungen
und Wechselwirkungen zwischen den Körnern. Abbildung 5.7 dient lediglich dem besseren
Verständnis des Materialverhaltens.
Der E-Modul der unbelasteten Probe Einit kann nicht vom Domänenschalten abhängen,
da noch keine mechanische Spannung auf die Probe wirkt. Daher folgt Einit der erwarteten
Abnahme mit der Temperatur (Abbildung 4.33). Es ist allerdings nicht klar, warum dieser
Rückgang in Einit nur für c/a-Verhältnisse oberhalb von 1,045 gut sichtbar ist. Zum Vergleich:
Der E-Modul der undotierten Probe liegt mit etwa 40GPa im Bereich von unbelastetem weich-
dotiertem PZT5 [164]. Für die höchstdotierte Probe liegt der Wert dagegen im Bereich von
co-dotiertem PZT nach der Entlastung [164].
Im Gegensatz zu Einit ist der E-Modul der belasteten Probe ELast stark vom Domänen-
schalten abhängig. Erste Hinweise darauf lassen sich in Abbildung 4.34 finden, in der eine
Temperaturerhöhung zu einer Erhöhung in ELast führt, wenn die tetragonale Verzerrung ober-
halb von 1,045 liegt. Dies untermauert die Annahme, dass Domänenschalten das Verhalten im
Bereich hoher c/a-Werte dominiert. Im Bereich niedriger c/a-Verhältnisse spielt das Domänen-
schalten eine untergeordnete Rolle, weswegen keine klare Abhängigkeit von der Temperatur
mehr feststellbar ist. Auch hier sei vergleichend genannt, dass die höchst-dotierte belastete
BF-PT-Probe ein E-Modul zeigt, das dem von belastetem weich-dotiertem PZT gleicht [164].
5PIC151, PI Ceramic GmbH, Lederhose, Deutschland
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Den Schwellenwert zu untermauern erlaubt die Differenz (ELast-Einit). Sie ist in Abbildung
5.8 als Funktion der tetragonalen Verzerrung gezeigt und lässt ebenfalls direkte Rückschlüsse
auf das Domänenschalten zu. Die Diskussion erfolgt dabei unter der Annahme, dass die Ände-
rungen in der oben beschriebenen Anisotropie vernachlässigbar sind. Der sprunghafte Anstieg
in der Differenz bei 1,045 entsteht aufgrund erhöhtem Domänenschaltens und entspricht da-
bei genau dem Schwellenwert für Domänenschalten. Er bestätigt so dessen Gültigkeit für rein
mechanische Belastung. Der Anstieg in (ELast-Einit) mit der Temperatur für tetragonale Ver-
Abbildung 5.8: Differenz der E-Moduli (ELast-Einit) als Funktion der tetragonalen Verzerrung.
zerrungen oberhalb von 1,045 wird ebenfalls auf erhöhtes Domänenschalten zurückgeführt. Im
Bereich niedrigerer c/a-Werte spielt die Änderung im Domänenschalten wieder eine unterge-
ordnete Rolle, weswegen kein klarer temperaturabhängiger Trend mehr zu erkennen ist.
Abschließend soll noch ein Blick auf die Energiedissipation bei unterschiedlichen Belastungs-
stärken geworfen werden. Wie in Abb. 4.36 gezeigt, führt eine Erhöhung der mechanischen
Spannung bei BF-PT zu mehr und mehr Domänenschalten und damit zu einer Erhöhung der
dissipierten Energie. Eine Sättigung wird dabei nicht erreicht, was zu der Annahme führt, dass
auch im mechanischen Fall viele Domänen ungeschaltet bleiben. Über der tetragonalen Ver-
zerrung aufgetragen (Abb. 4.37) zeigt sich ebenfalls der Einfluss der zuvor erwähnten konkur-
rierenden Faktoren. Bei niedrigen Spannungen ist bei allen c/a-Werten die Energiedissipation
nahezu gleich, da diese Spannungen einfach zu klein sind um Domänenschalten in ausreichen-
der Menge zu induzieren. Bei einer mechanischen Spannung von 257MPa ist gut zu sehen,
dass in allen Materialien deutlich mehr Domänenschalten induziert wurde. Die Zusammenset-
zung mit 5 at% Lanthan zeigt dabei einen niedrigeren Wert als die mit 7,5-20 at% dotierten
Proben, da hier Domänenschalten aufgrund hoher interner mechanischer Spannungen noch
stark unterdrückt ist. Für die mit 30 at% dotierte Probe ist dagegen die niedrige tetragonale
Verzerrung verantwortlich für den niedrigen Energieumsatz. Eine weitere Spannungserhöhung
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führt zwar in allen Materialien zu mehr Domänenschalten, doch fallen nur in den Zusammen-
setzungen mit 7,5 und 10 at% Lanthan ein hohes Maß an Domänenwandmobilität mit einer
hohen spontanen Dehnung zusammen.
Unterschiede zwischen der Energiedissipation unter elektrischem Feld und der Energiedissi-
pation unter mechanischer Belastung können depolarisierenden Feldern zugesprochen werden.
Richten sich beispielsweise die Domänen entlang eines elektrischen Feldes aus, so entsteht eine
geordnete Domänenstruktur. Diese führt zu Oberflächenladungen an Korngrenzen oder der
Probenoberfläche, welche ihrerseits ein depolarisierendes Feld erzeugen. Dieses Feld ist der Po-
larisationsrichtung entgegengesetzt und wirkt so natürlich auch dem angelegten elektrischen
Feld entgegen. Daher muss mehr Arbeit verrichtet werden, um diese geordnete Domänenstruk-
tur zu erzeugen. Im Fall von mechanischer Belastung einer ungepolten Probe entsteht keine
geordnete Domänenstruktur, wie sie beim feldinduzierten Schalten der Fall ist. Dies kann sche-
matisch in Abbildung 2.10 (a) gesehen werden. Daher werden depolarisierende Felder für rein
mechanische Belastung einer ungepolten Probe als vernachlässigbar angesehen.
5.3 Strukturelle Änderungen auf Grund der äußeren Belastung
In situ Strukturuntersuchungen unter elektrischer und mechanischer Belastung mittels Neu-
tronenstrahlung oder Röntgenstrahlung ermöglichen die Detektion und Differenzierung zwi-
schen extrinsischen Beiträgen (Domänenschalten) und intrinsischen Beiträgen (Gitterdehnung)
zur makroskopisch gemessenen Dehnung [8; 11; 142–146; 180]. Der intrinsische Beitrag zum
Materialverhalten macht sich dabei durch eine Verschiebung der Reflexpositionen bemerkbar
[145; 180]. Domänenschalten dagegen führt zu einer Veränderung der {111} - (rhomboedri-
sche Phase) und der {200} -Reflexintensitäten (tetragonale Phase) [8; 11; 142–146; 180]. Eine
Verschiebung im Phasenverhältnis drückt sich aus, über eine Zunahme/Abnahme der rhom-
boedrischen Reflexintensitäten, bei gleichzeitiger Abnahme/Zunahme der tetragonalen Refle-
xintensitäten.
Über diese Zusammenhänge lassen sich nun in den Abbildungen 4.38 und 4.39 Hinweise auf
Gitterdehnung und Domänenschalten finden. Wie deutlich zu sehen ist, kann das angelegte
elektrische Feld in den beiden niedrig dotierten Zusammensetzungen kein Domänenschalten
in der tetragonalen Phase induzieren, da die Domänen in diesen Systemen aufgrund der ho-
hen tetragonalen Verzerrung nahezu vollständig geklemmt sind. Hinweise auf Domänenschal-
ten, charakterisiert durch eine Änderung der (200)T -Reflexintensität, lassen sich erst ab einer
Lanthankonzentration von 10 at% ausmachen. Dies passt zu dem in Kapitel 5.2 diskutierten
Schwellenwert. Die Änderungen der Reflexintensitäten bleiben dabei klein, da die maximale
Feldbelastung mit 2840 V/mm immer noch unterhalb des Koerzitivfeldes liegt. Daher wird in
0,585(Bi0,9La0,1)FeO3-0,415PbTiO3 nur sehr wenig Domänenschalten induziert. Für die mit
20 at% Lanthan dotierte Probe wird dagegen das Koerzitivfeld überschritten, was deutlich zu
Domänenschalten in der tetragonalen Phase führt. Dies wird über die in Abb. 4.40 gezeigten
Höhenliniengraphen bestätigt. Dort ist zu sehen, dass erst bei einer Dotierkonzentration von 20
at% eine deutliche Veränderung in den {200} -Reflexen der tetragonalen Phase auftritt. Diese
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setzt dabei zwischen 2500 und 2750 V/mm ein und passt damit grob zu dem in Kapitel 4.3
ermittelten Koerzitivfeld von 2900 V/mm. Aussagen über Domänenschalten in der rhomboe-
drischen Phase können nicht getroffen werden, da einerseits die rhomboedrischen {111} -Refexe
stark überlappen und andererseits ebenfalls eine Überlappung mit dem {111} -Reflex der te-
tragonalen Phase vorhanden ist. Daher ist es auch schwierig, Aussagen über den Ursprung
der Verschiebung des {111} -Reflexes (R/T) zu treffen. Eine Möglichkeit zur Erklärung der
Verschiebung des {111} -Reflexes in Abhängigkeit der Lanthandotierung wäre beispielsweise
eine Zunahme des Domänenschaltens in der rhomboedrischen Phase als Funktion der Lanthan-
konzentration, bzw. der Abnahme der tetragonalen Verzerrung. Dem entgegen stehen jedoch
Beobachtungen von Hoffmann et al. [180]. Sie zeigten, dass die Dehnung in rhomboedrischen
PZT-Proben zu einem signifikanten Teil über Gitterdehnung der (200)R-Ebene erzeugt wird,
wogegen der Anteil an Domänenschalten in diesen Proben eher gering ausfiel. Eine plausiblere
Erklärung für die Verschiebung des {111} -Reflexes lässt sich in den von Hall et al. [145; 146]
veröffentlichten Arbeiten finden. Sie zeigten, dass der {111} -Reflex der tetragonalen Phase
sensitiv für interne Spannungen ist, welche auch durch nicht-180°-Schalten induziert werden
können. Somit wird angenommen, dass die mit der Lanthandotierung zunehmende Reflexver-
schiebung u.a. auf zunehmendes Domänenschalten der tetragonalen Phase zurückzuführen ist.
Diese Annahme kann dadurch begründet werden, dass die Zunahme der Reflexverschiebung
im Bereich von 0 bis 10 at% Lanthan deutlich geringer ausfällt als die Zunahme im Bereich
von 10 bis 20 at% Lanthan - in welchem erwartungsgemäß mehr Domänenschalten induziert
wird. Dabei sei nochmals ausdrücklich darauf hingewiesen, dass auch Schalten in der rhom-
boedrischen Phase zur Reflexverschiebung beitragen kann. Es ist lediglich nicht möglich, dies
hier aufzulösen.
Uniaxiale mechanische Belastung induziert starke Änderungen im Bereich der {200} -Reflexe.
Diese Veränderungen, so scheint es auf den ersten Blick, basieren hauptsächlich auf einer Ver-
schiebung der Reflexpositionen anstatt auf einer Änderung der relativen Intensitätsverhält-
nisse. Aus den in Abb. 4.45 gezeigten Intensitätsdaten kann nicht geschlossen werden, dass
Domänenschalten in der tetragonalen Phase der niedrig dotierten Zusammensetzungen statt-
findet, da es keine Intensitätswechselwirkungen zwischen den tetragonalen {200} -Reflexen
gibt. Auch eine spannungsinduzierte Phasenumwandlung von der rhomboedrischen zur tetra-
gonalen Phase, wie sie von Woodward et al. [101] beschrieben wurde, kann hier ausgeschlossen
werden, denn es gibt keine Intensitätswechselwirkungen zwischen den Reflexen beider Struk-
turen. Sowohl die Intensität der rhomboedrischen als auch die der tetragonalen Phase nimmt
mit der Belastung zu. Schalten in der rhomboedrischen Phase ist in diesen Messungen nicht
sichtbar, da für die Detektion von Domänenschalten in der rhomboedrischen Phase die Inten-
sitätsverhältnisse der {111} -Reflexe von Bedeutung sind [180]. Diese Reflexe lagen in diesen
Messungen außerhalb des Messbereichs. Abbildung 5.9 macht noch einmal schematisch deut-
lich, warum Domänenschalten in der rhomboedrischen Struktur nur über Veränderungen in
den {111} -Reflexen zu detektieren ist. Wird eine rhomboedrische Einheitszelle wie in Abbil-
dung 5.9 (a) in [100]-Richtung belastet, so führt eine Umorientierung der Polarisationsrichtung
von P(111) nach P(−111) zu keiner remanenten Dehnungsänderung. Aus Sicht der Energie wür-
de es demnach auch keine Vorteile bringen unter einer solchen Belastung eine Umorientierung
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Abbildung 5.9: Schemazeichnung der ablaufenden Mechanismen im Fall hoher tetragonaler Verzerrungen
und niedriger tetragonaler Verzerrungen. Es wird unterschieden zwischen dem Fall der nicht parallel
zu [111]-Richtung belasteten rhomboedrischen Einheitszelle (a) und der parallel zur [111]-Richtung
belasteten Einheitszelle (b).
der Polarisation durchzuführen. Unter Belastung kann dann nur Schalten in der tetragonalen
Phase nachgewiesen werden - sofern das c/a-Verhältnis niedrig ist. Wird wie in Abbildung 5.9
(b) die rhomboedrische Zelle in [111]-Richtung belastet so ist eine Umorientierung energetisch
günstig, da diese mit einer remanenten Dehnungsänderung verbunden ist. Für den Fall von
niedrigen tetragonalen Verzerrungen kann durch Messen der {111} - und {100} -Reflexe so-
wohl Schalten in der tetragonalen Phase als auch in der rhomboedrischen Phase nachgewiesen
werden.
Weitere Aussagen über den Ursprung der in Abb. 4.45 gefundenen Intensitätsänderungen las-
sen sich nicht treffen, da Änderungen in der Reflexintensität u.a. durch komplexe mikrostruktu-
relle Einflüsse bestimmt sein können. So wurden beispielsweise in BF-PT und PLZT Zwischen-
phasen vorgeschlagen, die im Bereich der morphotropen Phasengrenze auftreten [101; 183].
Auch wurde in einem anderen bismuthaltigen System (BiScO3-Pb(Mg1/3Nb2/3)O3-PbTiO3)
die Existenz komplexer Strukturen von Mikrodomänen gezeigt [90]. Da dies in dem hier be-
trachteten System ebenfalls der Fall sein kann, wird der Ursprung der in NRSF2-Daten gefun-
denen Intensitätsveränderungen in dieser Arbeit nicht weiter diskutiert.
Aussagen über mögliches Domänenschalten erlauben die am WAND gemessenen Diffrakto-
gramme. Diese Daten bestätigen, dass in den niedrig dotierten Materialien kein Domänenschal-
ten stattfindet, da keine Textur in den Diffraktogrammen sichtbar ist. In den höher dotierten
Materialien ist ab einer Dotierkonzentration von 10 at% Lanthan eine Textur erkennbar, was
zu dem Schluss führt, dass in diesen Zusammensetzungen Domänenschalten induziert wer-
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den kann. Dies passt ebenfalls zu den bisher gefundenen Erkenntnissen, denn die mit 10 at%
Lanthan dotierte Probe liegt oberhalb des Schwellenwertes für Domänenschalten. Während
sich über die WAND-Daten klare Aussagen über Domänenschalten in der tetragonalen Pha-
se treffen lassen, ist dies für die rhomboedrische Phase nicht möglich. Wie auch im Fall der
Synchrotron-Messungen unter angelegtem elektrischen Feld, überlappen die {111} -Reflexe der
rhomboedrischen und tetragonalen Phase zu stark, um das Domänenschalten in der rhomboe-
drischen Phase auflösen zu können.
Nach den bisherigen Erkenntnissen können die hohen Dehnungen der mit 0-5 at% Lanthan
dotierten Zusammensetzungen nicht über Domänenschalten erklärt werden. Daher wird für
die Erklärung der in diesen Systemen erreichten Dehnung die Reflexposition herangezogen.
Die in Abbildung 4.44 aufgetragenen Gitterdehnungen als Funktion der äußeren Belastung
zeigen beispielsweise, dass die rhomboedrische Phase eine deutliche Gitterdehnung in <200>-
Richtung aufweist, während die tetragonale Phase in [200]- und [002]-Richtung nur eine sehr
geringe Dehnung zeigt. Dies wurde ebenfalls in der Literatur beobachtet, wo eine besonders
hohe Sensitivität der rhomboedrischen (200)-Reflexe auf mechanische Spannungen gefunden
wurde [145; 146]. In rhomboedrischem PZT wird die makroskopisch messbare Dehnung zu ei-
nem großen Teil aus Gitterdehnung erzeugt [180], während in tetragonalen Proben die Dehnung
zu einem Großteil aus Domänenschalten resultiert. In BF-PT mit einem c/a-Verhältnis ober-
halb von 1,045 ist Domänenschalten hochgradig unterdrückt, wodurch angenommen werden
muss, dass die rhomboedrische Phase über Gitterdehnung der (200)-Ebene einen signifikanten
Beitrag zur makroskopisch beobachteten maximalen Dehnung liefert. Des weiteren führt der
Vergleich der intrinsischen E-Moduli mit den makroskopischen E-Moduli zu der Annahme,
dass das makroskopische linear-elastische Verhalten zu einem großen Teil durch die rhomboe-
drische Phase bestimmt wird, da die makroskopischen Werte nahe an den intrinsischen Werten
der rhomboedrischen Struktur liegen.
Diese Schlussfolgerungen wurden unter der Annahme gemacht, dass die mikroskopischen
Spannungen gleich den makroskopischen Spannungen sind. Dies ist in Wahrheit nicht der Fall,
da immer auch intergranulare Wechselwirkungen und Inhomogenitäten berücksichtigt werden
müssen, die sich verändernd auf den lokalen und auch globalen Spannungszustand in der Pro-
be auswirken. Zusätzlich ist zu beachten, dass die elastischen Eigenschaften der rhomboedri-
schen und tetragonalen Einheitszelle stark anisotrop sind. Die hier diskutierten intrinsischen
E-Moduli geben daher nur die elastischen Eigenschaften der rhomboedrischen (200)R-, der
tetragonalen (200)T - und der tetragonalen (002)T -Ebene wieder. Andere Gitterebenen, wie
die tetragonale (111)-Ebene, besitzen wahrscheinlich eine andere Steifigkeit, und tragen so
ebenfalls zu einem deutlichen Teil zur Dehnung bei.
Abschließend soll hier erwähnt sein, dass die für die rhomboedrische (200)-Ebene beobach-
tete remanente Dehnung nicht eindeutig erklärt werden kann. Es wurde zwar von Hall et al.
[145; 146] gezeigt, dass die rhomboedrische Phase in [200]-Richtung eine erhöhte Sensitivität
auf mechanische Spannungen besitzt, welche durch nicht-180°-Schalten hervorgerufen wurde.
Doch kann aufgrund der Reflexintensitäten und der WAND-Daten ausgeschlossen werden,
dass Domänenschalten für die remanente Gitterdehnung verantwortlich ist. Eine mögliche Er-
klärung ist Domänenschalten in der rhomboedrischen Phase, welche in dieser Messung nicht
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beobachtet werden konnte. Eine weitere Möglichkeit ist eine irreversible Veränderung im inter-
nen Spannungszustand während der mechanischen Druckbelastung, hervorgerufen durch die
hohe spontane Dehnung im Material.
5.4 Temperatureinflüsse
Die Daten der temperaturabhängigen XRD-Messungen zeigen einen linearen Rückgang der te-
tragonalen Verzerrung als Funktion der Temperatur. Es wird jedoch erwartet, dass der Verlauf
des c/a-Verhältnisses über der Temperatur Curie-Weiss-Verhalten zeigen sollte. Warum statt
dessen ein linearer Rückgang des c/a-Verhältnisses zu sehen ist, ist bisher unklar. Dennoch
deckt sich das beobachtete Verhalten zumindest teilweise mit den Literaturwerten. So zeigten
Sunder et al. [22] und Chen et al. [105] et al., die HT-XRD-Untersuchungen an undotiertem
BF-PT durchführten, dass auch in deren Messungen die Ausdehnung der a-Achse zunahm,
während sich die c-Achse verkleinerte.
Bei Betrachtung des Volumens der tetragonalen Einheitszelle als Funktion der Temperatur
wird deutlich, dass sich die Lanthandotierung nicht nur auf die Curie-Temperatur auswirkt,
sondern auch strukturell auf das temperaturabhängige Verhalten. Für niedrige Lanthankonzen-
trationen führt eine Temperaturerhöhung zu einer Volumenkontraktion, die bereits unterhalb
der Curie-Temperatur in eine Volumenzunahme umschlägt (siehe Abb. 4.51). Eine negative
thermische Ausdehnung wurde für undotieres BF-PT von Chen et al. [105] ebenfalls gezeigt.
Wird die Lanthandotierungen erhöht, so reduziert sich die Volumenkontraktion immer mehr,
und der Umschlagspunkt verschiebt sich zu niedrigeren Temperaturen. Dies führt zu der An-
nahme, dass es mit zunehmender Lanthandotierung auch strukturell zu einem Übergang im
Materialverhalten kommt, welcher hier bei etwa 5-7,5 at% Lanthan einsetzt. Möglicherweise
spielt dieser Übergang ebenfalls eine Rolle in den elektrischen und mechanischen Eigenschaften,
da er nahe an der Schwellenwertkonzentration einsetzt. Trotzdem bleiben zunächst Aussagen
über eine mögliche Korrelation zu den elektrischen und mechanischen Eigenschaften spekulativ.
Der Übergang scheint nicht mit der Curie-Temperatur korreliert zu sein, da er immer deutlich
unterhalb von Tc einsetzt. Dies wird in Abbildung 5.10 beispielhaft gezeigt. Für die niedrig
dotierten Proben ist am deutlichsten die Diskrepanz zwischen der Curie-Temperatur und dem
Übergangspunkt im temperaturabhängigen Volumen zu erkennen. Ein Übergangspunkt, so
wie er stellenweise in den HT-XRD-Daten zu sehen ist, ist in den temperaturabhängigen Per-
mittivitätsmessungen nicht zu erkennen. Im Fall einer Phasenumwandlung würde sich diese
in einem lokalen Maximum widerspiegeln, was nicht gefunden wurde. Eine Spekulation über
die Gründe für das Verhalten des Volumens erscheinen aufgrund mangelnder experimenteller
Beweise zu gewagt.
Die Permittivität und der dielektrische Verlust als Funktion der Lanthandotierung decken
sich weitgehend mit den in der Literatur zu findenden Werten [24; 184]. Das schließt auch
die höchst dotierte Zusammensetzung ein, für die in der Literatur ein gleiches dielektrisches
Verhalten gezeigt wurde [24; 184]. Auch die lanthanabhängige Abnahme der Curie-Temperatur
steht im Einklang mit der Literatur [24; 108; 112].
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Abbildung 5.10: Volumen der tetragonalen (a) und rhomboedrischen (b) Elemtentarzelle von (1-
x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 mit y = 0, 0,025, 0,15 und 0,20. Die Linien zeigen die Lage der jeweiligen
Curie-Temperatur, wobei Datenpunkte die oberhalb der Curie-Temperatur aufgenommen wurden dem
Volumen der kubischen Struktur entsprechen.
Die (T )-Daten erlauben auch die Bestätigung, dass sich das Materialverhalten der höchst
dotierten Probe grundlegend verändert hat. Anhand der Permittivitätsdaten lässt sich fest-
stellen, dass das Verhalten dieser Zusammensetzung dem eines Relaxormaterials entspricht.
Dies zeigt sich durch das stark verschmierte Permittivitätsmaximum und der in Abbildung
4.54 gezeigten Frequenzabhängigkeit. Die frequenzabhängige Verschiebung des Permittivitäts-
maximums zu höheren Temperaturen ist ein Kriterium für Relaxorverhalten [185; 186]. Die
Annahme, dass es sich bei diesem Material um ein Relaxormaterial handelt, wurde auch von
Chen et al. [184] getroffen. Der Grund für das leicht abweichende Verhalten der bei 100 Hz
und 1kHz gemessenen Daten wird in der hohen Leitfähigkeit von BF-PT gesehen. Eine weitere
Phasenumwandlung wird ausgeschlossen, da dieses Verhalten im Bereich hoher Frequenzen
nicht mehr sichtbar ist.
Die dielektrische Permittivität hat auch Einfluss auf den piezoelektrischen Koeffizienten als
Funktion der Temperatur. Der piezoelektrischen Koeffizient ist über Gleichung 5.1 mit der
Permittivität korreliert [2].
d33 = 2 ·Q11 · P3 · 33 (5.1)
So lässt sich auch das Verhalten von d33 über der Temperatur erklären. Der in Abb. 4.56 zu se-
hende Anstieg in d33 ist auf den Anstieg von 33 zurückzuführen. Der bei Td eintretende Abfall
in d33 ist jedoch auf die Abnahme in der Polarisation zurückzuführen. Zusammen mit Abb.
4.58 zeigt sich, dass das Depolarisationsverhalten von (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 durch
die Curie-Temperatur limitiert wird. Eine Ausnahme ist wieder die höchst dotierte Probe,
deren Domänenstruktur aufgrund der hohen Lanthandotierung sehr instabil ist. Daher findet
Depolarisation bereits weit unterhalb von Tc statt, wie an der Differenz von Td und Tc zu
sehen ist. Zur Bestätigung des Depolarisationsverhaltens wird eine an einer einzelnen gepol-
ten BF-PT-Probe durchgeführte HT-XRD-Messung herangezogen. Diese ist in Abbildung 5.11
(a) und (b) gezeigt, und bestätigt zumindest für die Zusammensetzung 0,56(Bi0,8La0,2)FeO3-
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Abbildung 5.11: Röntgendiffraktogramme der Zusammensetzung 0,56(Bi0,8La0,2)FeO3-
0,44PbTiO3 aufgenommen bei verschiedenen Temperaturen (a) und vergrößert dargestellte
{200} -Reflexe (b).
0,44PbTiO3 , dass die Proben knapp unterhalb der Curie-Temperatur depolarisieren. Dies ist
anhand der {200} -Reflexintensitäten zu sehen, welche sich entsprechend dem Polungsgrad än-
dern. Die {200} -Reflexe sind in Abbildung 5.11 (b) noch einmal vergrößert dargestellt, um die
Veränderungen besser sichtbar zu machen. Dort ist zu sehen, dass sich die Reflexintensitäten
zwischen 275 und 325℃ ändern, was der Phasenumwandlung in die paraelektrische kubische
Phase entspricht. Dieses Temperaturintervall passt sowohl zu dem in der Permittivität gefun-
denen Wert für Tc = 293℃ als auch zu der gefundenen Depolarisationstemperatur von Td =
258℃.
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In der hier vorgelegten Arbeit wurden die Auswirkungen einer erhöhten tetragonalen Ver-
zerrung auf das Schaltverhalten von Ferroelektrika am Modellsystem (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-
xPbTiO3 untersucht. Die Untersuchungen umfassten neben rein elektrischen und mechani-
schen Charakterisierungsmethoden auch ex situ und in situ Strukturuntersuchungen mittels
Röntgen- oder Neutronenbeugung. Dabei wurde auch das temperaturabhängige Verhalten von
(1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 untersucht. Die Dotierkonzentration betrug 0, 2,5, 5, 7,5, 10,
15, 20 und 30 at% Lanthan und ermöglichte so eine Variation der Tetragonalität von 1.10 bis
1.01.
Im Rahmen der Untersuchungen zur Strukturaufklärung wurde festgestellt, dass die te-
tragonale Verzerrung und die damit verbundenen internen Spannungen starken Einfluss auf
die Kristallstruktur und das Phasenverhältnis haben. In der Literatur klar als Zusammen-
setzungen der morphotropen Phasengrenze definierte Stöchiometrien besaßen im Zustand der
gesinterten Keramik keine rhomboedrisch/tetragonal gemischte Struktur mehr. Dies war der
Fall, obwohl sie in Pulverform beide Phasen enthielten (Pulver-MPB). Aufgrund der hohen
internen Spannungen wandelt sich dabei die tetragonale Phase in die rhomboedrische Pha-
se um. Erst eine Erhöhung der PbTiO3 -Konzentration stabilisierte die tetragonale Struktur
auch in der gesinterten Keramik (Volumen-MPB). Dabei wurde gefunden, dass die für die
Stabilisierung nötige Menge an zusätzlichem PbTiO3 mit der Lanthandotierung abnimmt, da
die mechanischen Spannungen aufgrund der reduzierten tetragonalen Verzerrung zurück ge-
hen. Im Fall von Lanthan-dotiertem BF-PT führt nicht nur die Zugabe von Lanthan zu einer
Verschiebung der morphotropen Phasengrenze sondern auch die hohe tetragonale Verzerrung,
wobei die Gesamtverschiebung trotz allem weiterhin primär chemischer Natur - also durch die
Lanthanzugabe bedingt - ist.
Elektrische Messungen von Pulver- und Volumen-MPB-Proben verdeutlichten, dass die Un-
terschiede in den Eigenschaften marginal sind. Beide Materialgruppen zeigen nahezu das glei-
che Verhalten. Das Materialverhalten beider Stöchiometrien wurde über den von Rossetti et
al. [33; 34] postulierten Verlauf der freien Energie als Funktion der Polarisationsrichtung er-
klärt, welche im Bereich der morphotropen Phasengrenze ihre Anisotropie verliert. Dies führt
dann zu den im Bereich der MPB verbesserten Eigenschaften, da die zum Ändern der Polari-
sationsrichtung zu überwindende Energiebarriere minimal wird. Es wurde angenommen, dass
sich die MPB in BiFeO3-PbTiO3 über einen breiten Zusammensetzungsbereich erstreckt und
beide Materialgruppen gleichermaßen vom Verlust der Anisotropie profitieren.
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Weitergehende Untersuchungen zeigten, dass es einen Schwellenwert bezüglich der tetrago-
nalen Verzerrung gibt, oberhalb dessen Domänenschalten unterdrückt ist. Dieser Schwellenwert
der tetragonalen Verzerrung wurde zu c/a ≈ 1,045 bestimmt. Für Tetragonalitäten unterhalb
dieses Wertes nehmen die Eigenschaften bzw. das Domänenschalten sprunghaft zu. Dabei wur-
de über Rayleigh-Messungen gezeigt, dass dieser Wert ebenfalls in Kleinsignalmessungen zu
finden ist und nicht von der Belastungsamplitude abhängt. Er besitzt somit zumindest für
BF-PT Gültigkeit. Die elektrischen Messungen zeigten auch, dass eine zu hohe Lanthando-
tierung zu einer Verhaltensänderung führt. Die Domänenstruktur von 0,54(Bi0,7La0,3)FeO3-
0,46PbTiO3 wird instabil und die zuvor feldinduzierte Polarisation und Dehnung geht durch
erhöhtes Zurückschalten wieder teilweise verloren. Aus diesen Messungen wird abgeleitet, dass
beste Aktoreigenschaften in Materialien mit Tetragonalitäten von 1,01 bis 1,045 zu erwarten
sind, während beste Sensoreigenschaften in Piezoelektrika mit tetragonalen Verzerrungen von
1,02 bis 1,045 vermutet werden.
Mechanische Belastung von (1-x)(Bi1−yLay)FeO3-xPbTiO3 zeigte, dass die tetragonale Ver-
zerrung und die mit ihr gekoppelte spontane Dehnung ein zum Domänenschalten konkurrieren-
der Faktor ist. Eine reduzierte tetragonale Verzerrung ermöglicht zwar mehr Domänenschalten,
verringert allerdings auch die pro Schaltvorgang erreichbare Dehnung. Wird die spontane Deh-
nung zu sehr erniedrigt, wird pro Schaltvorgang immer weniger Dehnung erzeugt. Obwohl die
Menge an schaltenden Domänen hoch ist, resultiert eine zu niedrige spontane Dehnung in
einem Rückgang der makroskopisch erreichbaren Dehnung. Bis zu einem c/a-Verhältnis von
1,045 besitzt das Domänenschalten den größeren Einfluss auf die Materialparameter. Dies wur-
de durch Messungen bei erhöhter Temperatur bestätigt, welche eine Zunahme in der Dehnung
zeigten. Oberhalb von c/a = 1,045 hat dann die Abnahme der spontanen Dehnung mit der
Lanthandotierung ein höheres Gewicht auf die erzielte Dehnung, was auch durch die Messun-
gen bei erhöhter Temperatur untermauert wurde. Diese zeigten, dass eine Temperaturerhöhung
eine Abnahme in der Dehnung zur Folge hat. Die besten ferroelastischen Eigenschaften wurden
für tetragonale Verzerrungen gefunden, welche im Bereich des Schwellenwertes lagen. Zusam-
mensetzungen mit einem solchen c/a-Verhältnis zeigen ein hohes Maß an Domänenschalten bei
gleichzeitig hoher spontaner Dehnung. Der zuvor gefundene Schwellenwert für Domänenschal-
ten konnte im Koerzitivfeld gefunden werden, das eine sprunghafte Abnahme im Bereich von
c/a ≈ 1,045 zeigte. Somit besitzt der Schwellenwert auch Gültigkeit für rein mechanische Be-
lastung. Normierungen der remanenten Dehnung und Rückschaltdehnung über der spontanen
Dehnung zeigten, dass mit abnehmender Tetragonalität die Menge an Domänenschalten zu-
nimmt. Die mit 30 at% dotierte Probe wurde auch im Rahmen der ferroelastischen Messungen
als Spezialfall identifiziert, da sie aufgrund einer instabilen Domänenstruktur ein verstärkes
Maß an normierter Rückschaltdehnung zeigte, während die normierte remanente Dehnung eine
Abnahme zeigte.
Vergleiche zwischen der Energiedissipation bei elektrischer Belastung und der Energiedissi-
pation bei mechanischer Belastung zeigten deutliche Unterschiede. So ist die Energiedissipation
im elektrischen Fall für c/a < 1,045 deutlich größer als die mechanisch induzierte Energiedis-
sipation. Dies wurde depolarisierenden Feldern zugesprochen, die sich beim Entstehen einer
makroskopischen Polarisation ausbilden. Im Falle der mechanischen Belastung einer ungepol-
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ten Probe entsteht keine makroskopische Polarisation, wodurch depolarisierende Felder als
vernachlässigbar angesehen werden können.
In situ Beugungsmessungen unter elektrischer und mechanischer Belastung bestätigten das
zuvor in den elektrischen und mechanischen Messungen gefundene Verhalten. So zeigten die
Messungen an der Advanced Photon Source deutlich, dass Domänenschalten in BF-PT für
elektrische Belastung erst ab einer Dotierkonzentration von 10 at% Lanthan messbar einsetzt
und somit ebenfalls zum gefundenen Schwellenwert passt. Dabei konnten allerdings aufgrund
des Reflexüberlapps keine Aussagen über das Verhalten der rhomboedrischen Phase getrof-
fen werden. Messungen am Oak Ridge National Laboratory zeigten dass die rhomboedrische
Phase bei mechanischer Belastung ein hohes Maß an intrinsischer Dehnung entlang der kris-
tallographischen <200>-Richtung aufweist. Dabei wurde nur eine geringe Dehnung für die
tetragonalen <200>-Richtungen gefunden. Zusammen mit den Daten, die am Wide Angle
Diffactometer aufgenommen wurden, konnte gezeigt werden, dass auch im mechanischen Be-
lastungsfall Domänenschalten erst ab einer Konzentration von 10 at% Lanthan einsetzt und
sich auch in diesem Fall mit dem gefundenen Schwellenwert deckt. Wegen des eingeschränkten
Messbereichs und des großen Reflexüberlapps konnte auch hier keine Aussage über mögliches
Domänenschalten in der rhomboedrischen Phase getroffen werden.
Temperaturabhängige Messungen konnten zeigen, dass die tetragonale Verzerrung linear mit
der Temperatur abnimmt, während eine Erhöhung der Lanthankonzentration auch bei erhöh-
ten Temperaturen in einem exponentiellen Verlauf der tetragonalen Verzerrung resultiert. Auf
das Volumen der tetragonalen Phase wirkt sich die Veränderung der Gitterparameter a und
c unterschiedlich aus. Im Bereich von 0 bis 2,5 at% Lanthan führt eine Temperaturerhöhung
zu einer Volumenkontraktion. Es wurde angenommen, dass diese Reduktion im Volumen zu
einer Abnahme der inneren Spannungen führt. Ab einem Punkt, der immer deutlich unter-
halb von Tc liegt und für dessen Lage bisher keine Erklärung gefunden werden konnte, steigt
dann das Volumen wieder an. Im Bereich von 5-7,5 at% Lanthan wurde eine Veränderung im
temperaturabhängigen Volumenverhalten gezeigt. Allerdings ist auch hier noch keine passende
Erklärung vorhanden.
Die Messung der temperaturabhängigen Permittivität erlaubte die Ermittlung der jeweiligen
Curie-Temperatur. Außerdem ermöglichte sie es, das veränderte Verhalten der höchst-dotierten
Probe zu erklären. Es wurde gezeigt, dass sich diese Probe wie ein Relaxor verhält. Messungen
des Piezokoeffizienten über der Temperatur zeigten, dass die Curie-Temperatur der limitie-
rende Faktor beim Depolarisationsverhalten von BF-PT ist. Sowohl Tc als auch Td nehmen
mit zunehmender Lanthankonzentration linear ab. Die höchstdotierte Probe zeigt dabei eine
Depolarisationstemperatur, die aufgrund einer instabilen Domänenstruktur deutlich unterhalb
der Curie-Temperatur liegt.
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Abbildung A.1: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei Raumtemperatur aufgenommenen Rönt-
gendiffraktogramme der Volumen-MPB. Gezeigt sind Verfeinerungen für Volumenproben mit y = 0
(a), y = 0.025 (b), y= 0,05 (c) und y = 0,075 (d), inklusive der GSAS-Qualitätsparameter wRp, Rp,
Dwd und χ2.
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Abbildung A.2: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei Raumtemperatur aufgenommenen Rönt-
gendiffraktogramme der Volumen-MPB. Gemessen an geschliffenen und ausgelagerten Volumenproben.
Gezeigt sind Verfeinerungen für y = 0,1 (a), y = 0.15 (b), y= 0,2 (c) und y = 0,3 (d), inklusive der
GSAS-Qualitätsparameter wRp, Rp, Dwd und χ2.
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Anhang B Permittivität als Funktion des elektrischen Feldes ermittelt aus Rayleigh-Messungen
Abbildung B.1: Permittivität als Funktion des elektrischen Feldes, gemessen bei 10 Hz für 0,65BiFeO3-
0,35PbTiO3 (a), 0,61(Bi0,975La0,025)FeO3-0,39PbTiO3 (b), 0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-0,4PbTiO3 (c) und
0,59(Bi0,925La0,075)FeO3-0,41PbTiO3 (d)
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Abbildung B.2: Permittivität als Funktion des elektrischen Feldes, gemessen bei 10
Hz für 0,585(Bi0,9La0,1)FeO3-0,415PbTiO3 (a), 0,57(Bi0,85La0,15)FeO3-0,43PbTiO3 (b),
0,56(Bi0,8La0,2)FeO3-0,44PbTiO3 (c) und 0,54(Bi0,7La0,3)FeO3-0,46PbTiO3 (d)
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Abbildung B.3: Permittivität als Funktion des elektrischen Feldes, gemessen bei 100 Hz für 0,65BiFeO3-
0,35PbTiO3 (a), 0,61(Bi0,975La0,025)FeO3-0,39PbTiO3 (b), 0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-0,4PbTiO3 (c) und
0,59(Bi0,925La0,075)FeO3-0,41PbTiO3 (d)
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Abbildung B.4: Permittivität als Funktion des elektrischen Feldes, gemessen bei 100
Hz für 0,585(Bi0,9La0,1)FeO3-0,415PbTiO3 (a), 0,57(Bi0,85La0,15)FeO3-0,43PbTiO3 (b),
0,56(Bi0,8La0,2)FeO3-0,44PbTiO3 (c) und 0,54(Bi0,7La0,3)FeO3-0,46PbTiO3 (d)
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Anhang C
In situ Neutronenbeugung: Über Matlab
angepasste Beugungsprofile
Die hier gezeigten Kurven wurden automatisch in MatLab, über das von Dr. Jacob L. Jones
geschriebe Programm, erstellt. Sie zeigen die Intensität (in willkürlichen Einheiten) als Funk-
tion des Beugungswinkels 2θ für verschiedene Lasten. Dargestellt sind sowohl die gemessenen
Daten (grün), als auch die über Matlab angepassten Kurven (rot). Die Qualität der Anpassung
wird über Rsq und über die Differenzkurve (schwarz) angegeben.
Abbildung C.1: Über Matlab angepasste Neutronendaten des (002)T -Reflexes für 0,65BiFeO3-
0,35PbTiO3 (Ansteigende Belastung).
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Abbildung C.2: Über Matlab angepasste Neutronendaten des (002)T -Reflexes für 0,65BiFeO3-
0,35PbTiO3 (Ansteigende und abnehmende Belastung).
Abbildung C.3: Über Matlab angepasste Neutronendaten des (002)T -Reflexes für 0,65BiFeO3-
0,35PbTiO3 (Abnehmende Belastung).
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Abbildung C.4: Über Matlab angepasste Neutronendaten der {200} -Reflexe für 0,65BiFeO3-
0,35PbTiO3 (Ansteigende Belastung).
Abbildung C.5: Über Matlab angepasste Neutronendaten der {200} -Reflexe für 0,65BiFeO3-
0,35PbTiO3 (Ansteigende und abnehmende Belastung).
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Abbildung C.6: Über Matlab angepasste Neutronendaten der {200} -Reflexe für 0,65BiFeO3-
0,35PbTiO3 (Abnehmende Belastung).
Abbildung C.7: Über Matlab angepasste Neutronendaten des (002)T -Reflexes für
0,61(Bi0,975La0,025)FeO3-0,39PbTiO3 (Ansteigende Belastung).
Abbildung C.8: Über Matlab angepasste Neutronendaten des (002)T -Reflexes für
0,61(Bi0,975La0,025)FeO3-0,39PbTiO3 (Ansteigende Belastung).
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Abbildung C.9: Über Matlab angepasste Neutronendaten der {200} -Reflexe für
0,61(Bi0,975La0,025)FeO3-0,39PbTiO3 (Ansteigende Belastung).
Abbildung C.10: Über Matlab angepasste Neutronendaten der {200} -Reflexe für
0,61(Bi0,975La0,025)FeO3-0,39PbTiO3 (Ansteigende Belastung).
162
Abbildung C.11: Über Matlab angepasste Neutronendaten des (002)T -Reflexes für
0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-0,4PbTiO3 (Ansteigende Belastung).
Abbildung C.12: Über Matlab angepasste Neutronendaten des (002)T -Reflexes für
0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-0,4PbTiO3 (Ansteigende und abnehmende Belastung).
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Abbildung C.13: Über Matlab angepasste Neutronendaten des (002)T -Reflexes für
0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-0,4PbTiO3 (Abnehmende Belastung).
Abbildung C.14: Über Matlab angepasste Neutronendaten der {200} -Reflexe für 0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-
0,4PbTiO3 (Ansteigende Belastung).
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Abbildung C.15: Über Matlab angepasste Neutronendaten der {200} -Reflexe für 0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-
0,4PbTiO3 (Ansteigende und abnehmende Belastung).
Abbildung C.16: Über Matlab angepasste Neutronendaten der {200} -Reflexe für 0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-
0,4PbTiO3 (Abnehmende Belastung).
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Abbildung D.1: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,65BiFeO3-0,35PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen der bei 100
℃ (a), 200 ℃ (b), 300 ℃ (c) und 400 ℃ (d) gemessenen Daten.
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Abbildung D.2: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,65BiFeO3-0,35PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen der bei 500
℃ (a), 600 ℃ (b) und 650 ℃ (c) gemessenen Daten.
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Abbildung D.3: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,61(Bi0,975La0,025)FeO3-0,39PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen
der bei 100 ℃ (a), 200 ℃ (b), 300 ℃ (c) und 400 ℃ (d) gemessenen Daten.
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Abbildung D.4: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,61(Bi0,975La0,025)FeO3-0,39PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen
der bei 500 ℃ (a), 600 ℃ (b) und 650 ℃ (c) gemessenen Daten.
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Abbildung D.5: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-0,4PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen der
bei 100 ℃ (a), 200 ℃ (b), 300 ℃ (c) und 400 ℃ (d) gemessenen Daten.
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Abbildung D.6: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,6(Bi0,95La0,05)FeO3-0,4PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen der
bei 500 ℃ (a), 600 ℃ (b) und 650 ℃ (c) gemessenen Daten.
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Abbildung D.7: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,59(Bi0,925La0,075)FeO3-0,41PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen
der bei 100 ℃ (a), 200 ℃ (b), 300 ℃ (c) und 400 ℃ (d) gemessenen Daten.
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Abbildung D.8: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,59(Bi0,925La0,075)FeO3-0,41PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen
der bei 500 ℃ (a), 600 ℃ (b) und 650 ℃ (c) gemessenen Daten.
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Abbildung D.9: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,585(Bi0,9La0,1)FeO3-0,415PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen
der bei 100 ℃ (a), 200 ℃ (b), 300 ℃ (c) und 400 ℃ (d) gemessenen Daten.
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Abbildung D.10: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,585(Bi0,9La0,1)FeO3-0,415PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen
der bei 500 ℃ (a), 600 ℃ (b) und 650 ℃ (c) gemessenen Daten.
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Abbildung D.11: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,57(Bi0,85La0,15)FeO3-0,43PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen der
bei 100 ℃ (a), 200 ℃ (b) und 300 ℃ (c) gemessenen Daten.
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Abbildung D.12: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,57(Bi0,85La0,15)FeO3-0,43PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen der
bei 400 ℃ (a), 500 ℃ (b) und 600 ℃ (c) gemessenen Daten.
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Abbildung D.13: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,56(Bi0,8La0,2)FeO3-0,44PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen der
bei 100 ℃ (a), 200 ℃ (b) und 300 ℃ (c) gemessenen Daten.
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Abbildung D.14: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,56(Bi0,8La0,2)FeO3-0,44PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen der
bei 400 ℃ (a) und 500 ℃ gemessenen Daten.
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Abbildung D.15: Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung der bei erhöhter Temperatur aufgenommenen
Röntgendiffraktogramme von 0,54(Bi0,7La0,3)FeO3-0,46PbTiO3 . Gezeigt sind die Verfeinerungen der
bei 100 ℃ (a), 200 ℃ (b), 300 ℃ (c) und 400 ℃ (d) gemessenen Daten.
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